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Dans un moteur d'avion, le disque de turbine haute pression se trouve après la
hambre de ombustion. Ce disque, équipé de ses aubes, permet d'entraîner l'arbre,
qui fait tourner le ompresseur (f. Figure 1). Par onséquent, si e disque élate
le moteur ne fontionne plus. De plus, en as d'élatement, il n'est, en général, pas
ontenu par le arter et présente don un risque majeur pour l'avion. Il onstitue
don une pièe ritique du moteur. Il est vital de pouvoir prévoir sa durée de vie
an de le remplaer avant sa rupture. Par ailleurs, il est soumis à des ontraintes
importantes, de l'ordre de 1000 MPa, à des températures élevées, jusqu'à 650C.
Ce ahier des harges a onduit à hoisir les superalliages à base de nikel pour
onstruire es pièes. Pour les pièes les plus ritiques, omme les disques de turbine
haute pression des moteurs d'avions militaires, une voie d'élaboration par métallurgie
des poudres a été hoisie, ar elle permet un meilleur ontrle de la mirostruture.
Comme ette voie d'élaboration est oûteuse, la pièe est d'autant plus intéressante
éonomiquement que sa durée de vie est longue. Il y a don deux enjeux à la prévision
de la durée de vie du disque, d'une part un enjeu de séurité, ar 'est une pièe
ritique et d'autre part, un enjeu éonomique.
La solliitation méanique dimensionnante appliquée aux disques est une sollii-
tation de fatigue. En eet, les hangements de régime (aélérations et déélérations)
du moteur, notamment lors du déollage et de l'atterrissage, onduisent à des mises
en harge et des déharges du disque. Bien qu'il soit très résistant et adapté à et
emploi, l'aumulation de yles de fatigue génère un endommagement qui limite la
durée de vie du disque.
Dans le as du superalliage N18, an de pouvoir obtenir une très grande fra-
tion volumique de préipités, une mirostruture à grains ns a été hoisie. Or, la
mirostruture à grains ns pose des problèmes en fatigue. En eet, des partiules
de éramiques liées au proessus d'élaboration par métallurgie des poudres de tailles
supérieures (50-100 µm) à la taille de grains (15 µm) sont présentes dans le matériau.
Ces inlusions sont réparties aléatoirement dans le matériau. Or, elles représentent
des sites préférentiels d'amorçage de ssures. De e fait, si une inlusion est présente
dans la zone la plus solliitée de la pièe, la durée de vie est ourte, ar la ssure
s'amorera rapidement, alors que si auune inlusion n'est présente dans ette zone,
la durée de vie est plus longue, et l'amorçage a lieu dans une zone moins solliitée
où se trouve une inlusion de taille ritique vis-à-vis d'un amorçage de ssure. La
dispersion des résultats de fatigue est pénalisante pour prévoir la durée de vie de
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Fig. 1. Shéma d'un turboréateur [1℄.
façon préise et surtout pour prévoir les intervalles de temps adaptés pour le ontrle
de maintenane de la pièe. An d'éviter tout risque, un oeient de séurité, va-
lant le plus souvent trois fois l'éart type, est appliqué. Cependant, es amorçages
sur inlusions semblent beauoup moins fréquents lorsque la taille de grains est plus
élevée (60 µm), 'est-à-dire de l'ordre de la taille des inlusions : dans e as, l'amor-
çage a lieu prinipalement sur les grains. Étant donné que les ssures s'amorent
prinipalement dans le grain, il est alors probable que la mirostruture intragranu-
laire du matériau joue un rle sur l'amorçage. Cette mirostruture intragranulaire
est omposée d'une matrie de phase γ et de préipités de phase γ′. Ces derniers
limitent la mobilité des disloations et, e faisant, induisent un durissement stru-
tural de l'alliage très important. C'est grâe à e méanisme de durissement par
les préipités que l'alliage possède ses propriétés méaniques de haute résistane à
la tration à haute température qui en font le andidat idéal pour les appliations
de disques de turbine. Toutefois, très peu d'études sur le sujet de l'inuene de la
mirostruture intragranulaire sur la durée de vie ont été menées jusqu'à présent et
la plupart se sont intéressées à des mirostrutures à petits grains. On peut iter
parmi elles, le travail de Flageolet [2℄ qui a étudié l'inuene de la préipitation ne
sur la fatigue du N18. Il observe bien un eet sur la miroplastiité mais auun
sur la durée de vie, e qu'il interprète omme une onséquene de l'amorçage sur
inlusions. D'autres, omme Milligan ou Guédou [3, 4℄, ont onstaté des eets de
la mirostruture intragranulaire sur le omportement monotone, en partiulier sur
la limite d'élastiité. Un ertain nombre d'études [5℄ omparent des mirostrutures
très diérentes e qui permet de onstater des eets sur le omportement mais ne
permet pas, en général, de séparer les eets de tailles de grains des eets liés à la
mirostruture intragranulaire.
Par ailleurs, Hohstetter [6℄ a onstaté que la mirostruture d'un disque n'était
pas homogène au sein de la pièe. En eet, le disque étant une pièe massive, la
surfae de la pièe refroidit plus vite que le ÷ur au ours de la trempe, e qui
induit un gradient de paramètres mirostruturaux. De plus, ni les ontraintes ni
les températures vues par le disque ne sont onstantes au sein du disque. D'ailleurs,
de réents développements proposent des traitements thermiques onduisant à une
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mirostruture à gros grains en périphérie (jante), où la température est élevée, pour
améliorer la résistane au uage, et à une mirostruture à petits grains à ÷ur et
dans la toile, où les solliitations méaniques sont plus importantes et les tempéra-
tures moins élevées [7℄. Il est don très intéressant de pouvoir modéliser le gradient
de mirostruture au sein du disque et son eet sur la réponse à un hargement de
fatigue. En eet un tel modèle permet, d'une part, de prévoir de façon plus pré-
ise la durée de vie et, d'autre part, de onstruire une méthode pour optimiser le
traitement thermique du disque qui ontrle ette mirostruture, an d'augmenter
la durée de vie de la pièe. A terme, il peut être utilisé pour la onstrution d'une
boule d'optimisation du traitement thermique vis-à-vis de la durée de vie en fatigue.
La onstrution de ette boule passe don par trois étapes, d'abord la modélisa-
tion de la mirostruture à partir du traitement thermique, puis la modélisation de
l'inuene de la mirostruture sur le omportement méanique et la fontion de du-
rée de vie et enn l'intégration de es deux modèles dans une boule d'optimisation
permettant l'analyse de la durée de vie de la pièe par le alul omplet : thermique
puis méanique par éléments nis (f. Figure 2)
L'objetif de la première partie (I) de e mémoire est de hoisir puis de alibrer
un modèle qui permette, à partir d'une évolution de température de aluler les
paramètres mirostruturaux (fration volumique et taille des diérentes populations
de préipités) en un temps raisonnable pour qu'il soit possible de l'appliquer au alul
d'un gradient mirostrutural au sein d'une pièe ('est-à-dire sur quelques milliers
de points de Gauss). Un modèle de germination-oalesene avait déjà été développé
et adapté au N18 par Milhet-Gayraud [8℄. Il est ii realibré et implémenté dans le
système de alul Z-Set qui omporte entre autres ZeBuLoN, un ode de alul par
éléments nis et des post-traitements d'évaluation de l'endommagement. Ce logiiel
permet déjà la résolution du problème de thermique néessaire à la simulation de
l'évolution de la température en tout point de la pièe ainsi que la résolution de
méanique néessaire au alul des paramètres ritiques pour l'estimation de la durée
de vie. Cette suite logiielle est don à même de réaliser l'intégralité des aluls de
la boule nale. Le modèle de germination-oalesene ayant été alibré à l'aide
de données expérimentales de mirostrutures à grains ns de l'alliage N18, il est
néessaire de le valider ave des données expérimentales de mirostrutures à gros
grains. Des traitements thermiques spéiques ont don été réalisés. Une fois le
modèle de préipitation hoisi et alibré pour le N18 à gros grains, il est possible de
aluler la mirostruture à partir du traitement thermique appliqué.
La seonde étape de la onstrution de la boule onsiste à modéliser l'inuene
de la mirostruture sur le omportement en fatigue. Les eets à représenter ont été
mis en évidene dans la partie II de e mémoire grâe à des essais de tration et
de fatigue, réalisés sur diérentes mirostrutures à gros grains. L'analyse des essais
porte sur l'eet des paramètres mirostruturaux sur les variables ritiques ontr-
lant la durée de vie, mais aussi sur les méanismes mirostruturaux de plastiité et
d'amorçage de ssure.
Une fois l'eet de la mirostruture sur le omportement en fatigue onnu, il
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est possible de le modéliser. Pour ela, une méthode mettant en ÷uvre plusieurs
opérations d'homogénéisation suessives rendant ompte des diérentes éhelles
(préipités et grains) est développée et exposée dans la partie III. Elle est appliquée
au N18 et alibrée à l'aide des résultats expérimentaux. Cette méthode permet de
aluler le omportement et la durée de vie de mirostrutures virtuelles. A partir des
données expérimentales ainsi que des résultats de simulations numériques alulées à
partir du modèle méanique multiéhelle, un omportement simplié (marosopique
de type Chabohe [9℄) qui dépend de la mirostruture, est déni. Ce modèle permet
un alul eae de la réponse du disque à une solliitation méanique (e type de
modèle étant déjà ouramment utilisé pour e type d'analyse struturale inélastique)
pour un gradient de mirostruture.
Les deux modèles néessaires à la mise en plae de la boule d'optimisation étant
disponibles, elle-i est onstruite et appliquée au as du disque de turbine Haute
Pression du Rafale en N18 dans la partie IV. Elle omprend un premier alul de
thermique pour obtenir l'évolution de la température en tout point du disque, puis
un alul de mirostruture à l'aide du modèle de germination/ oalesene dé-
rit en première partie. Ensuite la réponse méanique du disque à une solliitation
méanique (entrifuge) est obtenue à l'aide du modèle de omportement simplié,
préalable au alul de durée de vie par appliation d'un post-traitement du modèle
de durée de vie. Le traitement thermique est alors modié pour obtenir une miro-
struture plus adéquate dans la zone ritique et une durée de vie arue. A terme,

























Fig. 2. Shéma de la boule d'optimisation.
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L'objetif de ette première partie est de hoisir des paramètres mirostruturaux
permettant de dérire la mirostruture, puis de hoisir et de alibrer un modèle qui
permette, à partir d'une évolution de température, d'obtenir es paramètres miro-
struturaux dans un temps raisonnable pour l'appliation au alul d'un gradient
mirostrutural au sein d'une pièe ('est-à-dire sur plusieurs milliers de points de
Gauss, voire davantage). Cette partie est don organisée omme suit : tout d'abord
le matériau et son élaboration sont dérits an de hoisir les paramètres mirostru-
turaux pertinents. Ensuite un modèle de préipitation adapté est alors hoisi puis
realibré sur la base de données bibliographiques pour le N18 à grains ns. Ce mo-
dèle est alors validé pour le N18 à gros grains à partir de résultats expérimentaux. A
terme, e modèle est utilisé omme première étape du alul qui permet de prévoir
la durée de vie en fatigue d'une pièe à partir de son traitement thermique, omme





Mirostruture du N18 et
modélisation de la préipitation
23
Chapitre 1. Mirostruture du N18 et modélisation de la préipitation
24
1.1. Le superalliage N18 et son élaboration
1.1 Le superalliage N18 et son élaboration
1.1.1 Prinipe d'élaboration d'un superalliage à base de ni-
kel par métallurgie des poudres
La fabriation d'un disque en superalliage par métallurgie des poudres se déroule
en inq étapes. La première onsiste à ouler un lingot de omposition himique
maîtrisée. La seonde étape permet la fabriation des poudres à partir de e lingot.
La troisième est la densiation des poudres. Puis vient l'étape du forgeage. La pièe
est ensuite traitée thermiquement et enn usinée aux otes préises.
Une tehnique d'atomisation à l'argon est généralement utilisée pour fabriquer
les poudres. Le métal fondu est introduit dans un reuset, puis guidé vers un trou.
Au sortir de e trou, de l'argon est projeté à grande vitesse sur le métal liquide e qui
provoque la projetion de gouttelettes très nes qui se solidient rapidement avant
d'atteindre le bord de l'eneinte. Ces gouttelettes solidiées forment la poudre d'al-
liage. Lors de e proédé, deux types prinipaux de défauts peuvent être observés. La
gouttelette peut renfermer un peu d'argon, elle est alors reuse. Le métal liquide peut
avoir arrahé un peu de éramique au reuset, auquel as des partiules de éramique
sont entraînées et mélangées aux poudres. Le tamisage des poudres élimine les par-
tiules de grande taille. De e fait, il limite la taille des défauts suseptibles d'altérer
la qualité du matériau. Le N18 est tamisé à 53 µm. Auune inlusion ou partiule
poreuse de largeur supérieure à 53 µm ne peut don se trouver dans le matériau (re-
marque : une inlusion allongée peut avoir une longueur supérieure à 53 µm, mais
une largeur inférieure à 53 µm et don réussir à passer le tamis). Des défauts issus de
l'atomisation des poudres (pores et inlusions) se trouvent don eetivement dans
le matériau nal. Ils onstituent des sites préférentiels pour l'amorçage de ssure. Il
est don très important de les ontrler. Il serait possible de réduire enore davan-
tage la taille maximale des défauts en tamisant enore plus nement. Cependant,
lorsque le tamisage est plus n, une moindre quantité de poudre est obtenue à partir
d'une même quantité de métal atomisé. De e fait, le oût de la poudre augmente.
Cette solution n'est don pas envisageable pour des raisons éonomiques.
Les poudres sont ensuite densiées, souvent par ompression isostatique à haud.
Suite à e proessus, un lage permet de asser les inlusions et d'obtenir une miro-
struture à très petits grains qui failite l'étape d'élaboration suivante : le forgeage
isotherme. A l'issue de e forgeage une préforme est obtenue. Ensuite, des traite-
ments thermiques sont appliqués an de ontrler la mirostruture. La vitesse de
forgeage joue un rle sur la taille de grains obtenue après es traitements thermiques.
Enn l'usinage nal permet d'obtenir la pièe aux otes désirées.
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1.1.2 Mirostruture du N18  standard  à grains ns
Le N18 est un superalliage à base de nikel, élaboré par Métallurgie des Poudres
(MdP). C'est un polyristal prinipalement onstitué de deux phases : une matrie,
de phase γ et des préipités de phase γ' ohérents ave γ. La phase γ est une phase
ubique à faes entrées, prinipalement onstituée de nikel. La phase γ′ est une
phase ubique ordonnée de struture L12, du type Ni3(Al, T i). La omposition de
l'alliage est dérite dans le Tableau 1.1.
élément Ni Cr Mo Al Co Ti Hf Zr Ta C B Fe
N18 (%) 57,05 11,5 6,47 4,41 15,6 4,37 0,52 0,03 0,016 0,016 0,016 0,11
Tab. 1.1. Composition du N18 (en % massiques) [10℄.
Les préipités γ′ des superalliages à base de nikel sont lassés en trois atégo-
ries : primaire, seondaire et tertiaire selon leur taille et le moment du traitement
thermique où ils se sont formés. Ce traitement thermique se divise en trois étapes :
une étape de mise en solution, suivie d'une trempe et enn un ou des revenus. Les
préipités primaires (γ′I) sont les plus gros (1 à 6 miromètres pour le N18). Ils or-
respondent à des préipités qui ne sont pas dissouts lors d'un traitement thermique
de mise en solution partielle. Lors de e traitement, la taille de grains a tendane
à roître. Cependant les préipités primaires, toujours présents, épinglent es joints.
De e fait, ils limitent la taille de grains (10-15 miromètres environ pour le N18). Les
préipités seondaires de γ′ (γ′II), eux, se forment lors de la trempe qui suit le traite-
ment thermique de mise en solution. Leur taille est d'environ 200 nanomètres pour le
N18. Les préipités tertiaires (γ′III) sont des préipités plus petits qui se forment en
n de trempe. Leur taille est prinipalement ontrlée par le traitement thermique
de revenu (20-50 nm pour le N18). Le traitement thermique du N18 standard à
grains ns est dérit sur la Figure 1.1. La Figure 1.2 présente deux mirographies de
la mirostruture du N18 standard à petits grains. La taille de grains et les diérents
types de préipités y sont visibles.
1.1.3 Inuene du traitement thermique sur la mirostru-
ture
Les paramètres métallurgiques ontrlables par traitements thermiques sont es-
sentiellement :
• la taille de grains,
• la fration volumique et la taille des γ′ primaires,
• la fration volumique et la taille des γ′ seondaires,
• la fration volumique et la taille des γ′ tertiaires.
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Fig. 1.1. Traitement thermique standard du N18.
γ′I γ
′
IIjoint de grains γ
′
III
Fig. 1.2. Mirostruture standard du N18 à grains ns, à gauhe image MEB életrons
seondaires [11℄, à droite image MET en hamp sombre [12℄.
Ces paramètres mirostruturaux n'évoluent pas indépendamment dans les su-
peralliages pour disques élaborés par métallurgie des poudres. En eet, la taille de
grains dépend fortement de la fration volumique et de la taille des γ′ primaires. De
même, il existe des relations fortes entre les frations volumiques de préipités seon-
daires et tertiaires de γ′. Par exemple, si une très forte proportion de γ′II a préipité
dans le matériau alors la fration de γ′III est faible, ar il ne reste plus susamment
d'aluminium en solution pour former les préipités tertiaires de γ′. Ces paramètres
sont ontrlés par le traitement thermique qui suit le forgeage. L'inuene prinipale
de haune des étapes du traitement thermique sur les paramètres mirostruturaux
est dérite sur la Figure 1.3.
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Fig. 1.3. Shéma de l'inuene prinipale des étapes du traitement thermique sur les pa-
ramètres mirostruturaux.
A l'issue du forgeage isotherme, la mirostruture du N18 présente une taille
de grains faible de l'ordre de quelques miromètres. Des préipités primaires de γ′
de taille omparable à la taille de grains y sont également observés. Le traitement
de mise en solution a pour but de ontrler la taille de grains et de dissoudre une
fration des préipités an d'obtenir une préipitation plus ne et plus ontrlée
lors de la trempe. An de bien hoisir le traitement thermique, il est important de
onnaître la température de solvus des γ′ primaires, 'est-à-dire la température à
laquelle les préipités primaires de γ′ se dissolvent (γ + γ′ → γ). Si e traitement
est réalisé à une température inférieure à elle de e solvus (traitement subsolvus)
alors une fration des préipités primaires de γ′ n'est pas dissoute lors du traitement.
Or es préipités  épinglent  les joints de grains et gênent don la roissane des
grains. Pour le N18, la taille de grains est alors de 10 à 15 miromètres. Par ontre, si
le traitement de mise en solution est réalisé à une température supérieure à elle du
solvus γ′ du N18 (environ 1195C) tous les préipités primaires de γ′ sont dissouts.
La roissane des grains n'est don plus entravée par les préipités. Par ontre, du
fait de la voie d'élaboration par métallurgie des poudres, la roissane des grains est
gênée par les partiules situées à la périphérie des grains de poudres obtenus lors de
l'atomisation par gaz ( prior partile boundary  : ppb). La taille de grains obtenue
est don d'environ 30 à 60 miromètres, 'est-à-dire de l'ordre de la taille des poudres
utilisées. La remise en solution partielle ou totale des γ′ primaires entraîne également
la possibilité de préipiter une plus grande proportion de préipités seondaires et
tertiaires de γ′. C'est pourquoi, à vitesse de refroidissement égale, plus un traitement
subsolvus est réalisé à une température prohe de elle du solvus γ′ et plus les γ′II
ont une taille élevée [13℄.
Le hemin de refroidissement inue sur la taille et la fration volumique des
préipités seondaires et tertiaires de γ′ et dans ertains as sur l'aspet des joints
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de grains. L'eet du refroidissement sur les γ′II a été, par exemple, mis en évidene
par Bhowal et al. dans le as de l'alliage René 95 [14℄ et par Raisson et Davidson
pour le N18 [15℄. Plus la vitesse de refroidissement est élevée (ou moins la trempe est
diérée après sortie du four) et plus les préipités seondaires de γ′ sont ns et plus
leur fration volumique est basse. Les refroidissements à vitesse très élevée peuvent
onduire à une distribution monomodale (pas de γ′III observés). Ce phénomène a été
observé dans le N18 [8℄ pour des vitesses de refroidissement supérieures ou égales
à 600C/min. Les refroidissements à vitesses lentes (de quelques degrés Celsius à
quelques dizaines de degrés Celsius par minute) ou bien des maintiens étagés à
haute température entraînent une faible germination et ainsi une forte roissane
des préipités seondaires de γ′. Cette roissane peut onduire à des modiations
de la morphologie de es préipités [16℄.
Les paramètres de maille de la phase γ (am) et de la phase γ
′
(ap) ne sont pas
exatement les mêmes. Il existe don un désaord paramétrique ou mist (δ), déni





Ce désaord paramétrique engendre des ontraintes au sein du matériau (f. Fi-
gure 1.4). Elles sont partiellement responsables des modiations morphologiques.
Fig. 1.4. Shéma de l'inuene du désaord paramétrique [17℄.
La valeur de l'éart paramétrique entre la matrie et les préipités ainsi que
la taille des préipités, jouent un rle sur la morphologie des préipités. Elle peut
évoluer de la sphère vers le ube puis si la roissane se poursuit, vers l'otoube
(frationnement). Ces évolutions sont présentées sur la Figure 1.5.
Ces évolutions morphologiques de la préipitation intragranulaire peuvent s'a-
ompagner de la formation de joints de grains dentelés. L'ondulation onstatée des
joints de grains est due à la roissane préférentielle des préipités seondaires de γ′
en ontat ave le joint [18, 19, 20℄. Une mirographie de es joints de grains dentelés
dans l'Astroloy est présentée sur la Figure 1.6.
La séquene des traitements thermiques pratiquée industriellement se termine par
un ou plusieurs revenus. Ce ou es revenus ont plusieurs fontions. Tout d'abord, un
maintien à température moyenne permet de  relaxer  partiellement les ontraintes
internes résultant de la trempe de la pièe après le traitement de mise en solution
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Fig. 1.5. Shéma de l'évolution morphologique des préipités en fontion de leur taille
dans les superalliages à base de nikel [16℄ et mirographies orrespondantes de
préipités dans le N18. d, diamètre de la partiule et l, longueur du té de la
partiule.
(traitement de détensionnement). D'autre part, le revenu permet d'ajuster la taille
des préipités tertiaires de γ′. Dans le as d'une population monomodale initiale, il
entraîne la préipitation de préipités tertiaires de γ′. Dans le as d'une population
bimodale initiale, il permet la oalesene des préipités tertiaires, dont la taille et
la fration volumique augmentent. Réalisé dans la gamme 600-800C, il permet de
moduler la taille et la fration de γ′III . Réalisé à des températures supérieures à
800C, il entraîne la dissolution des γ′III et peut également onduire à la oalesene
des γ′II . Enn, e traitement peut également permettre de moduler la préipitation
des arbures seondaires aux joints de grains. Pour les superalliages pour disques
élaborés par métallurgie des poudres, la tendane générale est à la pratique de deux
revenus (soit un premier revenu à une température supérieure à elle du seond ou
l'inverse). Par exemple, le N18 subit un premier revenu à 700C et un seond revenu
à 800C (Figure 1.1). Cependant, des études ont permis de montrer que l'utilisation
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Fig. 1.6. Mirostruture de l'Astroloy après refroidissement lent. Présene de joints de
grains dentelés. m : dentelures d'amplitude mirométrique. (mirosopie optique)
[18℄.
d'un revenu unique optimisé permettait d'atteindre ou de dépasser les résistanes
méaniques des matériaux à double revenu [13, 21℄.
1.1.4 Motivations pour un modèle de préipitation
Le traitement thermique exere une grande inuene sur la mirostruture du
N18. Or, l'objetif de e travail est de pouvoir optimiser la mirostruture d'un
disque de turbine, an d'obtenir une plus grande durée de vie de la pièe en ser-
vie. Il est don important de pouvoir modéliser l'inuene du traitement thermique
sur la mirostruture, an de pouvoir déterminer le traitement qui orrespond à la
mirostruture optimale.
Par ailleurs, le disque est une pièe massive. De e fait, la vitesse de refroi-
dissement n'est pas homogène dans le disque, omme on peut le onstater sur la
demi-oupe d'une préforme de disque shématisée Figure 1.7. Cette disparité en-
traîne une variation de mirostruture d'un point à l'autre du disque, notamment
en fontion de la distane à la surfae. Les mirographies obtenues par Hohstetter
(Figure 1.8) montrent es variations. Les mirostrutures aux joints de grains en
partiulier sont très diérentes. Une optimisation de la mirostruture du disque
doit prendre en ompte es variations de mirostrutures au sein même du disque.
D'où l'utilité d'un modèle de préipitation, qui, ouplé à un alul de thermique,
permet de simuler es variations.
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Fig. 1.8. Mirostrutures du N18 standard à grains ns selon la position dans le disque.
a) en ÷ur de disque, b) intermédiaire, ) en peau de disque [6℄, (MEB).
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2.1. Présentation du modèle
Un modèle lassique de germination/oalesene a été développé pour le N18
dans la thèse de Nathalie Milhet-Gayraud [8℄. Il est bien adapté à l'utilisation dans
une boule d'optimisation omme le montre l'étude bibliographique en Annexe A.3.
Il est ii realibré au vu de résultats plus réents obtenus dans la thèse de B. Flageo-
let [2℄ et implémenté dans ZeBuLoN. Milhet-Gayraud n'ayant étudié que la trempe
des mirostrutures à petits grains, ette partie a aussi pour but de valider le mo-
dèle pour la prévision de la mirostruture après revenu et pour la prévision des
mirostrutures à gros grains. A priori le passage à la prévision d'un modèle à gros
grains est simple, il sut d'augmenter la onentration initiale en éléments γ′-gènes
dans la matrie. En eet, au ours d'un traitement de mise en solution supersolvus,
les préipités de γ′ primaires se dissolvent totalement. Cela permet, d'une part, la
roissane des grains puisque les préipités n'épinglent plus les joints de grains, et,
d'autre part, la dissolution de es préipités remet en solution les éléments γ′-gènes
qu'ils ontenaient. Des essais ont ependant été menés pour vérier ette tendane.
2.1 Présentation du modèle
2.1.1 Les hypothèses du modèle
Le modèle présenté ii, est fait pour aluler la mirostruture après une trempe.
Il ne alule don pas la fration volumique de γ′ primaires intergranulaires déjà
présents en début de trempe. En fait, on assimile l'intérieur du grain à un milieu
inni (i.e. sans joints de grains : on néglige l'eet du joint de grains et la germination
hétérogène aux joints). La fration volumique de γ′ primaires intergranulaires dépend
uniquement du temps et de la température de mise en solution. Il est par ontre
néessaire de la onnaître an de déterminer la quantité d'éléments γ′-gènes en
solution dans la matrie au début de la trempe.
Les hypothèses de base du modèle sont :
• germination homogène,
• pas de roissane,
• oalesene ontrlée par la diusion de préférene à la réation d'interfae,
• déformation du réseau ristallin négligée (les préipités sont assimilés à des
sphères, la diérene de paramètre de maille entre γ et γ′ est négligée, les préipités
n'ont pas entre eux d'interations élastiques).
2.1.2 Équations de base du modèle
Les équations de base du modèle sont dérites dans l'annexe A.3. Pour l'étape
de germination, le taux de nuléation (Jn) et la taille des préipités germés doivent
35
Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation








































L'équation du mouvement qui donne l'évolution du nombre de préipités dans








) + j (2.4)
ave, j terme soure orrespondant à la nuléation de préipité. j, n'est diérent de
zéro que pour R = R∗ (j = 0, ∀R|R 6= R∗, j = Jn pour R = R∗).
2.1.3 Méthode numérique
Ériture disrète des équations
La méthode présentée ii est elle proposée par Myrh et Grong [22℄. On note Ri
les rayons pour lequel la pente de la fontion de répartition hange. Ri et Ri+1 sont
les bornes d'un intervalle sur lequel la fontion est linéaire et son rayon moyen est
noté rmi. dri est la taille de l'intervalle, dri = Ri+1 −Ri.
















































Si la vitesse en Ri est négative, les préipités de la lasse omprise entre Ri etRi+1 ont
tendane à partir vers la lasse de rayon inférieur, (N
∂R
∂t







au ontraire elle est positive, les préipités de la lasse omprise entre Ri−1 et Ri ont










De même pour la borne supérieure en i+1, si la vitesse de roissane est positive e
sont les préipités de la lasse sur laquelle on alule (Ri à Ri+1) qui partent vers
la lasse supérieure ((Nv)i+1 = NRivi+1), sinon e sont eux de la lasse supérieure
qui diminuent de taille et passent dans la lasse onsidérée ((Nv)i+1 = NRi+1vi+1).
On peut mettre l'équation (2.7) sous la forme (lorsqu'il n'y a pas d'indie tem-
porel, il s'agit du temps t+ δt) :





ave ai, bi, ci−1, ei des oeients qui dépendent de vi−1, vi et vi+1.
L'ériture de e système pour tous les rayons, sous forme de matrie, donne
une matrie tridiagonale. La solution est alors aisément alulée en utilisant un
algorithme de matrie tridiagonale (TDMA) (f Annexe A.5).
Contrle du pas de temps
Il existe plusieurs méthodes pour ontrler le pas de temps. Grâe au module
**automati_time de ZeBuLoN, il est possible de ontrler les variations d'une
ou plusieurs variables internes. Une valeur maximale est entrée pour la variation
de haque variable hoisie. Les pas de temps sont alulés pour ne pas dépasser
es valeurs maximales. Une méthode assez eae onsiste à ontrler la fration
volumique totale et/ou la sursaturation pour éviter une germination trop brutale.
Une autre méthode, plus adaptée à la oalesene, onsiste à limiter la variation










2.2 Calibration et validation du modèle
Pour pouvoir utiliser le modèle, il est néessaire de onnaître un ertain nombre
de paramètres matériau, eux-i sont présentés dans le Tableau 2.1. Or une partie
de es paramètres ne sont pas aessibles de manière évidente, omme par exemple
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Paramètres matériaux Variables internes Prinipales Sorties
• Volume molaire de γ ' • Veteur ontenant le nombre Soit :
• Énergie d'interfae γ/γ' de préipités dans haque • Frations volumiques
• Coeient de diusion (D = f(T )) lasse de taille et les rayons moyens
• Conentration d'équilibre en • Fration volumique de haque population
éléments γ '-gènes dans totale de préipités de préipités
γ (ce = f(T )) et γ'(cp = f(T ))) • Sursaturation dans la matrie Soit :
• Énergie libre de formation des • Fration volumique
préipités (∆Gp=f(sursaturation)) de préipités dans
• Conentration initiale haque lasse de taille
en éléments γ'-gènes
Tab. 2.1. Paramètres matériau néessaires au modèle, variables internes et prinipales sor-
ties.
l'énergie d'interfae entre γ et γ' ou le oeient de diusion moyen des éléments
γ′-gènes dans γ. Certes, des fourhettes de valeurs peuvent être trouvées dans la
littérature [23, 2, 8℄, mais l'inuene de es oeients sur la mirostruture est
très important. Il est don néessaire de alibrer es valeurs à l'aide de résultats
expérimentaux.
2.2.1 Calibration du modèle
Nombre de lasses de taille
Le nombre de lasses de taille ontribue à la préision du modèle. Sur la Figure 2.1
sont traées les ourbes de distribution de tailles de préipité et la fration volumique
umulée. Les deux pis de la Figure 2.1a orrespondent aux deux populations de
préipités : les γ′ tertiaires et les γ′ seondaires. Le premier pi, dont le rayon moyen
est d'environ 7 nanomètres, orrespond aux préipités tertiaires et le seond, le plus
haut, orrespond à la population des préipités seondaires. Quel que soit le nombre
de lasses de taille, la fration volumique totale et le rayon moyen des préipités sont
les mêmes. L'éart type autour du rayon moyen est par ontre fontion du nombre de
lasses de taille. Plus on augmente le nombre de lasses, plus la préision du modèle
est grande et plus l'éart type diminue. Cependant, l'éart type autour de ette
valeur n'est pas une donnée d'entrée du modèle de omportement. Seules la taille
moyenne et la fration volumique moyenne de haque population de préipités sont
utilisées par la suite dans le modèle de omportement développé dans e mémoire
(f. Partie III). Le tableau  de la Figure 2.1 montre que dès 77 lasses de taille la
préision est satisfaisante, pour e qui est des frations volumiques et de la taille des
préipités de γ′III . Par ontre, la préision est moins satisfaisante pour la taille des
préipités de γ′II . Il y a 7 nanomètres d'éart entre la taille trouvée ave 2402 lasses
et 77 lasses. Cependant, dès 152 lasses, et éart ne dépasse pas 3 nanomètres.
Cette valeur est don déjà plus préise que la préision expérimentale obtenue par
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l'analyse d'images. Il est don possible de se ontenter de 152 lasses de taille, don
d'environ 160 variables internes.
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nombre de lasses fration volumique rayon moyen fration volumique rayon moyen
de taille de γ′II (%) de γ
′
II (nm) de γ
′
III (%) de γ
′
III (nm)
2402 35,3 119 4,0e−3 7
1202 35,3 119 4,0e−3 7
602 35,3 119 3,8e−3 7
302 35,3 119 4,2e−3 7
152 35,3 122 4,4e−3 8
77 35,3 126 4,8e−3 8
Fig. 2.1. Résultats de simulations de la préipitation à la n d'une trempe 180C/min
pour diérents nombres de lasses de taille pour du N18 à petits grains. a) Fra-
tion volumique de phase préipitée en fontion de la taille des préipités, éhelle
logarithmique. b) Fration volumique umulée en fontion de la taille des préi-
pités. ) Tailles et frations volumiques moyennes des diérentes populations de
préipités.
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Conentration d'équilibre en éléments γ′-gènes dans la matrie
Le diagramme de phases Ni-Al permet de aluler la fration volumique d'équi-
libre, ceqm, pour une température donnée. Le diagramme de phases du binaire Ni-Al
est onnu, mais il ne onstitue pas une très bonne approximation de elui du N18,
beauoup plus omplexe, du fait des nombreux éléments d'alliage.
Milhet-Gayraud a alulé la onentration d'équilibre en éléments γ′-gènes dans
le N18 à petits grains à partir d'expérienes de dissolution réalisées par la SNECMA
[8℄, e qui permet une meilleure approximation de ceqm . Ces données fournissaient
des informations pour des températures allant de 1165C à 850C. La onentration
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Fig. 2.2. Conentration en éléments γ′-gènes dans la matrie à l'équilibre en fontion de
la température [8℄.
Les équations de ette ourbe ave T la température en degrés Celsius sont :
Pour des températures omprises entre 1190C et 1165C :
feq = 0, 135623085
1190− T
1190− 1165 (2.9)
Pour des températures omprises entre 1165C et 850C :
feq = −(7, 98e−9)T 3 + (1.9277e−5)T 2 − (1, 5543e−2)T + 4, 697706 (2.10)
Pour des températures inférieures à 850C
feq = 0, 56− (0, 56− 0, 513071) T + 273, 15
850 + 273, 15
(2.11)
La onentration se déduit de la fration volumique d'équilibre au moyen de l'équa-
tion suivante :
ceqm =
cini − 0, 25feq
1− feq (2.12)
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où cini désigne la onentration initiale (état monophasé) en éléments γ
′
-gènes, feq
la fration volumique d'équilibre en éléments γ′-gènes, T la température en degré
Celsius, le oeient 0, 25 vient du rapport st÷hiométrique entre aluminium et
nikel dans le préipité (prinipalement onstitué de Ni3Al).
Énergie d'interfae γ/γ′
L'énergie d'interfae est un paramètre très diile à évaluer expérimentalement.
La littérature fournit des valeurs omprises entre 0, 014 J.mol−1 et 0, 09 J.mol−1 pour
les superalliages à base de nikel, omme le préise Flageolet [2℄. Cette plage de valeur
est très large. L'énergie d'interfae est un paramètre ritique : un faible hangement
de sa valeur onduit à une préipitation très diérente. Faute de données spéiques
pour le N18, l'énergie d'interfae est hoisie de telle sorte que la température de
début de préipitation alulée orresponde à la température expérimentale mesurée
par Milhet-Gayraud [8℄. Elle onsidère que la température de début de préipitation
mesurée orrespond à une fration volumique de préipités de 0,1%. La température
de début de préipitation alulée orrespond don, non pas à la température où
apparaissent les premiers germes, mais à elle où la fration volumique de préipités
atteint 0,1%.
Sur la Figure 2.3, la température de début de préipitation pour diérentes va-
leurs de l'énergie d'interfae omprises entre 0, 014 J.m−2 et 0, 06 J.m−2 est traée.
Les aluls ont été réalisés ave une énergie d'ativation de la diusion Ea égale à




)). La valeur d'énergie d'interfae qui orrespond à l'expériene est
0,024 J.m−2. On retrouve des ourbes assez similaires pour les paramètres de la
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Fig. 2.3. Température de début de préipitation en fontion de la valeur de l'énergie d'in-
terfae σ lors d'une trempe à 180K/min. Le trait horizontal indique la valeur
expérimentale.
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L'énergie d'interfae joue également un rle très important sur la taille et la
fration volumique des préipités, omme le montre la Figure 2.4. La taille expéri-
mentale des préipités pour ette trempe est d'environ 180 nanomètres de té. Le
rayon équivalent d'une sphère de même volume est don de 110 nanomètres. Cette
valeur orrespond bien à elle obtenue pour une énergie d'interfae de 0,024 J.m−2.
La valeur de la fration volumique, présentée sur la Figure 2.4b, elle, ne permet
pas de faire un hoix puisque la valeur obtenue orrespond assez bien à l'expériene
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Fig. 2.4. Rayon moyen (a) et fration volumique (b) des préipités seondaires (arré noir)
et tertiaires (rond bleu) après modélisation d'une trempe à 180K/min pour le
N18 petits grains en fontion de l'énergie d'interfae.
Coeient de diusion
Un jeu de oeients diérent a été testé pour la diusion des éléments γ′-gènes
dans le nikel, étant donné que Milhet-Gayraud ne s'appuyait pas sur un oeient
alulé sur du N18, mais sur le binaire Ni-Al. Les travaux eetués par Flageolet
sur le N18 lui ont permis de aluler un intervalle pour le oeient de diusion
sur la plage de température 700 à 800C pour et alliage. L'énergie d'ativation
qu'il trouve est plus élevée (environ 335000 J.mol−1 au lieu de 267500 J.mol−1), et
ohérente ave d'autres travaux eetués sur d'autres superalliages [2℄.
Une partie des aluls a été reprise ave une diusion alulée pour une énergie
d'interfae de 0,015 J.m−2. Pour ette valeur de l'énergie, la diusion à 700C est de
1, 73.10−19 m2.s−1 et à 800C de 9, 83.10−18 m2.s−1, e qui orrespond à une énergie
d'ativation de 316000 J.mol−1 et à un oeient de diusion D0 de 0, 0164 m2.s−1.
En reprenant la valeur de l'énergie d'ativation déterminée par Flageolet (335000
J.mol−1), D0 vaut 0, 19 m2.s−1.
La Figure 2.5 donne l'évolution du oeient de diusion en fontion de la tem-
pérature pour es trois jeux de oeients. On onstate que le oeient de diusion
alulé sur le N18 (diusion 2) est plus élevé que elui du binaire pour les tempé-
ratures élevées (>1050C) mais plus faible pour les températures auxquelles sont
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réalisés les revenus. Ce oeient de diusion plus faible entraîne une oalesene
plus faible des γ′ seondaires pendant les revenus e qui permet don à la population
de tertiaires de roître sans qu'ils ne soient dissouts à ause de l'augmentation du
rayon de germination. (Si la taille des seondaires augmente, la fration volumique
augmente entraînant, à température onstante, une diminution de la sursaturation,
et don une augmentation du rayon ritique de germination des γ′III . Or, tous les
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Fig. 2.5. Évolution des diérents oeients de diusion testés en fontion de la tempé-
rature. Les roix représentent les minima (pour σ = 0, 015J.mol−1) et maxima
(pour σ = 0, 090J.mol−1) du oeient du diusion alulés par Flageolet [2℄.
D1 est alulée ave D0 = 0, 000187m
2 .s−1 et Ea = 267500J.mol−1, D2 est al-
ulée ave D0 = 0, 0164m
2.s−1 et Ea = 316000J.mol−1, D3 est alulée ave
D0 = 0, 19m
2.s−1 et Ea = 335000J.mol−1.
Le hoix du oeient de diusion inue très peu sur la température de début
de préipitation omme le montre la Figure 2.6a. (Le hoix de l'énergie d'interfae
étant xé par une température de début de préipitation de 1129C pour une vitesse
de trempe de 180C/min). Par ailleurs, l'éart ave l'expériene est assez important
(jusqu'à 10C) notamment pour les vitesses de trempe très élevées (>1000C/min). Il
est probable que le modèle de germination homogène soit un peu trop simpliste pour
bien rendre ompte des phénomènes omplexes qui se produisent à e moment de
la trempe. Il est même possible, qu'en fait de germination, il y ait plutt démixtion
spinodale. Par ontre, le modèle rend parfaitement ompte des tailles des préipités
en n de trempe pour une large gamme de vitesses de trempe (20 à 10200C/min)
omme le montre la Figure 2.6b.
La diusion peut avoir une inuene importante sur la taille de préipités seon-
daires de γ′ omme le montre la Figure 2.6b. En partiulier, la valeur de e oeient
entre 950 et 1100C est apitale omme le montre la diusion D3. Ce qui est logique
lorsque l'on onsidère qu'à 950C, même dans le as d'une trempe à l'eau, 90% des
préipités sont déjà formés.
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Fig. 2.6. Inuene de la diusion sur la température de début de préipitation (a) et sur
la taille des préipités seondaires (b). D1 est D0 = 0, 000187m
2 .s−1 et Ea =
267500J.mol−1, D2 est D0 = 0, 0164m2.s−1 et Ea = 316000J.mol−1, D3 est
D0 = 0, 19m
2.s−1 et Ea = 335000J.mol−1.
La diusion joue un rle entral lors de la oalesene des préipités tertiaires.
La diusion du binaire Ni-Al (D1) trop forte pour les températures inférieures à
1000C entraîne l'absene de préipités tertiaires même après le revenu standard.
Or, expérimentalement, une préipitation très ne est observée entre les préipités
seondaires dans la mirostruture brute de trempe à 180K/min. Ces préipités
oalesent et grossissent lors d'un revenu standard pour former des sphères de rayon
d'environ 25 nanomètres.
Perrut [24℄ obtient de meilleurs résultats sur la préipitation des γ′III en prenant
en ompte l'eet de haleur latente dégagée par la transformation de phase γ -
> γ′+γ. Cette approhe néessite de oupler le alul thermique et le alul de
mirostruture. Le alul de la mirostruture néessite alors des moyens de aluls
45
Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation
plus onséquents.
Hypothèse de Langer et Shwartz
Langer et Shwartz [25℄ onsidèrent que les préipités de taille inférieure au rayon
ritique de germination se redissolvent immédiatement. L'introdution de ette hy-
pothèse ne provoque auun hangement lors de la modélisation d'une trempe, mais
entraîne quelques instabilités (redissolution brutale d'un grand nombre de préipités,
lors d'une augmentation du rayon ritique de germination) lors de la modélisation
des revenus. Les modiations induites par ette hypothèse étant mineures, il a été
déidé de ne pas l'intégrer au modèle.
2.2.2 Validation du modèle
Essais sur éprouvette
Le Tableau 2.2 ompare les résultats des simulations de préipitations obtenus
ave le modèle realibré à eux obtenus expérimentalement par Milhet-Gayraud [8℄.
Ce modèle donne de bons résultats vis-à-vis d'une trempe linéaire mais est un peu
moins bon dans le as des trempes étagées. Or, e matériau subit une trempe à l'huile
diérée, 'est-à-dire qu'il est trempé quelques seondes à l'air avant d'être trempé
à l'huile. Il y a don un hangement de vitesse de trempe alors que la température
du disque est enore très élevée, pendant la phase de germination. Par ailleurs es
modèles ont été onçus pour de faibles frations volumiques de préipités, e qui n'est
pas le as de la présente appliation. On néglige de plus l'eet de haleur latente
de transformation et des interations élastiques dues au désaord paramétrique.
Toutes es raisons initent à un peu de prudene lorsque l'on simule des hemins de
trempe peu onventionnels.
La Figure 2.7 montre la distribution de préipités dans les lasses de taille pour
trois traitements thermiques diérents. Pour haune des vitesses de trempe deux
pis sont représentés, le plus à droite orrespond aux préipités seondaires et l'autre
aux préipités tertiaires plus petits. Sur ette Figure l'intégrale des pis représente
la fration volumique. Elle illustre l'augmentation de la taille des deux populations
de préipités lorsque la vitesse de trempe diminue. On observe également que la
fration volumique de préipités tertiaires est beauoup plus faible que la fration
volumique de préipités seondaires.
Validation du modèle sur disque
Une investigation de la préipitation au sein d'un disque a été menée par la
SNECMA en 1998. Le traitement thermique appliqué aboutit à une mirostruture
à petits grains. L'évolution de la température a été mesurée en plusieurs points du
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vitesse fration vol. té de fration vol. té de
de trempe de γ′II (%) γ
′





expérimental ≈40 300-750 5-50
20 K/min alul 1 36,3 504 1,56 29
expérimental ≈40 180-250 3-30
100K/min alul 1 38,3 235 2,9 19
expérimental ≈40 150-180 3-30
180K/min alul 1 36,1 174 0,5 8
expérimental ≈40 45-145(70) ? ?
480K/min alul 1 36,0 67(sph)108(ube) 0,1 4
expérimental ≈40 35-135(50) 0 x
1000K/min alul 1 35,9 46(sph)74(ube) 0,08 3
expérimental <40 15-25 0 x
10200K/min alul 1 35,0(sph) 16 0,1 2
Tab. 2.2. Comparaison des résultats expérimentaux et des résultats de aluls de miro-





























Fig. 2.7. Distribution des tailles de préipités après trempe pour trois mirostrutures à
petits grains. La vitesse de trempe orrespondant à haque mirostruture est
insrite dans la légende, il n'y a pas de revenu.
disque au ours du traitement thermique et la mirostruture résultante a été obser-
vée au MEB. Les mirostrutures ont été alulées à l'aide du modèle de préipitation
dans deux as : en premier lieu à partir des mesures expérimentales de températures
(validation 1) et dans un seond temps à partir des températures alulées au moyen
d'un alul thermique de la trempe du disque par éléments nis (validation 2). Le
tableau 2.3 présente les résultats obtenus.
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expérimental faible 250-500 forte 50-120 - <30
1 validation 1 22,4 224 14,7 30 0 x
validation 2 22,9 214 15,1 33,2 0 x
expérimental forte 200-400 - 10-40 0 x
2 validation 1 19,8 285 16,8 64 0,02 7
validation 2 32,3 218 5,7 24 0 x
Tab. 2.3. Comparaison en deux points du disque des mirostrutures observées (expéri-
mental), alulées ave la température expérimentale (validation 1) et alulées
à partir de la température issue de la modélisation de la trempe par éléments
nis (validation 2).  t  désigne la taille de préipité (en mm) et  f  la fration




Le modèle est don très préis pour les trempes linéaires (à vitesses de refroidisse-
ments onstantes) pour une large gamme de températures. Il l'est un peu moins pour
les trempes étagées mais donne néanmoins les bonnes tendanes. Bien qu'il soit pro-
bable que le modèle sous-estime la fration volumique de préipités tertiaires, il a été
impossible de le vérier ar les préipités tertiaires sont trop petits pour permettre
une mesure able de leur fration volumique. Seuls Wlodek et al. [26℄ l'ont mesurée,
en séparant la matrie et les préipités puis en séparant les diérentes populations
par sédimentation et/ou entrifugation.
Par ailleurs, an d'obtenir une bonne préision sur le alul du gradient mi-
rostrutrural du disque, il est essentiel de pouvoir modéliser ave préision l'évolu-
tion des températures à l'intérieur du disque. Cela implique d'avoir onane dans
les valeurs de oeients de apaité alorique, de ondutivité thermique, et de
onvetion.
Le Tableau 2.4 réapitule les oeients utilisés pour le alul de mirostruture.
∆Gp = dgp1 ∗ dc+ dgp2 ∗ dc2 + dgp3 ∗ dc3 (J.m−3) D = D0exp(−EaRT ) (m2.s−1)










Tab. 2.4. Réapitulatif des oeients du modèle de préipitation. (dc désigne la sursatu-
ration (cm − ceqm)).
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2.3 Campagne expérimentale sur le superalliage N18
à gros grains
2.3.1 Matrie d'essais
Les essais suivants ont été réalisés pour ontrler le modèle ainsi que pour trou-
ver le traitement thermique orrespondant aux diérentes mirostrutures que l'on
souhaite étudier. L'objetif était de ne modier qu'un seul des paramètres miro-
struturaux (taille et fration volumique des deux populations de préipités) sur
haque mirostruture an de pouvoir étudier l'eet sur le omportement méa-
nique en fatigue de haun des paramètres séparément. Le traitement thermique
orrespondant à la dernière mirostruture (à gros γ′II) a, quant à lui, été déterminé
grâe au modèle de préipitation.
En dehors du ontrle de la taille de préipités, le traitement thermique peut
avoir des eets indésirables sur la mirostruture, tels que l'apparition de phases
TCP (topologially losed-paked) aux joints et/ou dans les grains ou la roissane
anormale de grains. En eet, les phases TCP sont fragiles et pourraient dégrader
le omportement du matériau. De e fait, on herhe à minimiser leur présene. La
roissane anormale de grain est probablement liée à l'utilisation de débouhures de
asques pour prélever les éhantillons : la vitesse de déformation est probablement
plus importante dans ette partie non-ontrlée (ar non-utilisée) de la préforme.
La matière première provient de débouhures de asques fournies par la SNECMA.
2.3.2 Mirostrutures étudiées
Mirostruture à gros grains standard
Cette mirostruture est destinée à être failement omparable à la mirostru-
ture standard du N18 à grains ns, en terme de taille et de fration volumique des
populations de préipités. Pour ela, on souhaite qu'elle ait approximativement les
mêmes tailles de préipités mais une taille de grains orrespondant au traitement
supersolvus (50 µm). Le traitement thermique appliqué est don le suivant : une
mise en solution de 2 heures à 1200C (la température de solvus de γ′ dans le N18
est de 1195C), puis une trempe à l'air et le double revenu appliqué au N18 standard
(700C pendant 24 heures puis 800C pendant 4 heures). Cette mirostruture est
présentée sur la Figure 2.8.
Cette mirostruture servira de référene.
49
Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation
Fig. 2.8. Mirostruture du N18 à gros grains standard (MEB, életrons seondaires).
Mirostruture sans préipités tertiaires de γ′
D'après Flageolet [2℄, une mirostruture sans préipités tertiaires de γ′ dans le
N18 peut être obtenue par un vieillissement à haute température, ar es préipités
sont thermodynamiquement instables. Cependant, un vieillissement de longue durée
entraîne l'apparition de phases TCP (σ et µ) et un vieillissement à haute température
entraîne un grossissement des préipités seondaires et des modiations de leur
forme. Les phases topologiquement ompates (TCP) sont fragiles et risquent de
dégrader le omportement en fatigue. La modiation des préipités seondaires
n'est pas souhaitable non plus, ar les résultats obtenus seraient alors diiles à
interpréter. Le but est de ne modier qu'un seul paramètre mirostrutural à la fois
an d'identier lairement les eets de haun d'eux. Une variation de la durée de
vie ou du omportement pourrait en eet être due à l'absene de tertiaires ou à
l'évolution morphologique des seondaires. Il faut don trouver un ompromis entre
la disparition des préipités tertiaires, l'apparition de phases TCP et la modiation
morphologique des préipités seondaires.
Trois revenus d'une durée d'une heure ont été appliqués après un traitement
de mise en solution à 1200/C suivi d'un refroidissement à l'air, le premier à une
température de 900C (2a), le seond à une température de 950C (2b), le troisième
à une température de 1000C (2). Les résultats de es expérienes sont les suivants :
- La forme des préipités seondaires évolue, notamment après le traitement à
1000C. Ils deviennent plus ubiques, en perdant les exroissanes (Figure 2.9).
- Des phases topologiquement ompates (phases TCP) apparaissent aux joints
de grains pour les trois éhantillons, mais elles restent très loalisées. La taille de es
préipités de phases TCP augmente ave la température (Figure 2.10).
- Les préipités ommenent à s'aligner, prégurant une mise en radeaux, pour
le revenu à 1000C, à ause des ontraintes entre les grains (les grains sont orientés
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Fig. 2.9. Préipités seondaires de phase γ′ après diérents revenus appliqués à un éhan-
tillon de N18 mis en solution à 1200C pendant 2 heures et trempé à l'air (MEB).
a) 1h à 900C, b) 1h à 950C, ) 1h à 1000C.
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Fig. 2.10. Préipités de phase TCP situés aux joints de grains dans une éprouvette ayant
subie une mise en solution à 1200C pendant 2 heures suivie d'une trempe à l'air
(MEB) puis d'un revenu de a) 1h à 900C, b) 1h à 950C, ) 1h à 1000C.
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diéremment) (Figure 2.10).
La mirostruture retenue est don elle qui est issue du traitement thermique à
900C. Il permet de faire disparaître pratiquement tous les préipités tertiaires de γ′,
onduit à la préipitation de phases topologiquement ompates la plus ne en taille
et la plus faible en fration volumique, et ne modie pas ou très peu les seondaires
(f. Figures 2.9 et 2.11).
Mirostrutures ave des préipités tertiaires de γ′ plus ns
Pour obtenir une mirostruture ave des préipités tertiaires plus ns, un revenu
à basse température (650C pendant 4 heures) est appliqué après un traitement de
mise en solution à 1200C suivi d'une trempe à l'air. Sa faible température limite
la oalesene des préipités tertiaires de γ′. La Figure 2.11 onrme que la miro-
struture résultant de e revenu à basse température permet d'avoir des préipités





préipités tertiaires de γ'
mirostruture ave
préipités tertiaires de γ'
ns
200 nm
Fig. 2.11. Mirostrutures du N18 à gros grains (mise en solution : 1200C pendant 2h puis
trempe à l'air) après trois types de revenu : standard (700C/24h +800C/4h),
sans préipités tertiaires de γ' (900C/1h) et ave préipités tertiaires de γ' ns
(650C/4h), (Mirosope életronique en transmission, hamp sombre).
Mirostruture ave des préipités seondaires de γ′ plus ns
La mirostruture ave des préipités seondaires de γ′ plus ns que 200 nm de
té est diile à obtenir. Si l'on refroidit un peu plus vite (à l'huile, à 400C/min)
les préipités seondaires ne sont pas signiativement plus ns que eux obtenus
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ave le traitement standard. Mais si l'on refroidit trop vite, des tapures de trempe ap-
paraissent. Ces ssures rendent l'éprouvette inapte à un test de fatigue. Néanmoins,
pour une trempe à l'eau es ssures ne pénètrent pas jusqu'au ÷ur de l'ébauhe et
peuvent don être éliminées lors de l'usinage de l'éprouvette de fatigue.
La mirostruture obtenue à la suite de ette trempe est présentée sur la Fi-
gure 2.12. Trois populations de préipités peuvent y être distinguées. De gros pré-
ipités d'une taille d'environ 200 nm sont en fration volumique assez faible, les
préipités les plus fréquents ont une taille de 50 à 100 nm et les petits tertiaires ont
une répartition de taille allant de 5 à 30 nm.
a) b)
)
Fig. 2.12. Mirostruture du N18 après un traitement de mise en solution à 1200C
suivi d'une trempe à l'eau suivi d'un double revenu standard (700C/24h et
800C/4h), a) obtenue en mirosopie életronique à balayage, b) et ) obtenue
en mirosopie életronique en transmission (hamp sombre).
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Mirostruture monomodale ave des préipités seondaires de γ′ très
gros
An de déterminer le omportement de la matrie indépendamment de elui du
préipité, une mirostruture sans préipités tertiaires de γ′ mais ave de très gros
préipités seondaires de γ′ a été réalisée. En eet, es gros préipités durissent
moins la matrie, on pourrait don assimiler le omportement méanique du N18
ave ette mirostruture à elui de la matrie. Cependant, en raison de la roissane
des préipités en forme d'otoube, les préipités se subdivisent et durissent de
manière enore non négligeable la matrie.
On appellera ette mirostruture  N18 à gros γ′II . Sa mirostruture est
présentée sur la Figure 2.13.
Fig. 2.13. Mirostruture du N18 après un traitement de mise en solution à 1200C suivi
d'une trempe à 4C/min jusqu'à 1000C puis 1C/min jusquà 900C puis une
trempe à l'air (MEB).
Mirostruture après trempe à l'huile
La mirostruture de la Figure 2.14 a été obtenue après une trempe à l'huile.
Les premières observations ont été surprenantes. Les préipités seondaires de γ′
ne sont pas plus ns que lors de la trempe à l'air et les préipités tertiaires de
γ′ sont beauoup plus gros et plus nombreux. La fration volumique de préipités
seondaires est, elle, beauoup plus faible que elle du standard.
2.3.3 Analyse de la mirostruture
Analyse d'images
An de aratériser au mieux les diérentes mirostrutures, une analyse des mi-
rographies obtenues au MEB a été eetuée. Trois à inq images par mirostruture
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Fig. 2.14. Mirostruture du N18 après une trempe à l'huile (MEB).
ont été réalisées ave un grandissement hoisi pour obtenir environ 300 préipités
par image. La mirostruture à très gros préipités n'a pas fait l'objet d'une analyse
d'image, ar la taille de grains est trop faible pour pouvoir observer 300 préipités
dans un même grain. Ces images sont prises dans diérents grains orientés de telle
sorte qu'un plan {001} soit parallèle à la oupe. La taille des préipités (l'arête du u-
boïde) est assimilée à la moyenne des raines des surfaes des préipités mesurées sur
les images (taille moyenne des préipités seondaires/surfae dans le Tableau 2.5), et
omparée aux résultats moins préis que donne la mesure de la moyenne des hauteurs
des préipités (taille moyenne des préipités seondaires/té dans le Tableau 2.5).
La fration volumique est assimilée à la fration surfaique observée.
Les résultats de l'analyse d'image sont présentés dans les deux premières olonnes
du Tableau 2.5. Les détails de l'analyse d'images sont donnés en annexe A.2. La





















Gros grains standard 44,2 0,5 172 32 200 40
Sans préipités tertiaires 42,4 0,2 153 32 175 37
Préipités seondaires ns 36,3 0,8 127 20 143 23
Trempe à l'huile 27 1,6 200 37 250 40
Tab. 2.5. Résultats des analyses d'images sur les diérentes mirostrutures testées.
On note, pour les deux refroidissements les plus rapides, une fration volumique
de préipités seondaires plus faible. Cependant, la fration volumique de tertiaires
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est visiblement (mais n'a pas été mesurée) plus élevée que pour les mirostrutures
refroidies à l'air. La faible taille des préipités seondaires de la mirostruture sans
préipités tertiaires indique que le refroidissement de ette mirostruture était en
fait un peu plus fort que elui appliqué à la mirostruture standard.
Joints de grains
Une ondulation des joints de grains peut être observée sur plusieurs éhantillons.
Elle est observable au mirosope életronique à balayage dans le as d'une miro-
struture ave de gros préipités seondaires (refroidie lentement après la mise en
solution), omme le montre la Figure 2.15.
Fig. 2.15. Mirostruture du N18 à gros grains refroidi lentement : à 4C/min (MEB). En
rouge : un joint de grains dentelé.
Cette ondulation des joints de grains est également visible à plus petite éhelle
pour la mirostruture ave des préipités seondaires ns (trempe très forte après
la mise en solution), omme le montre la Figure 2.16a. Sur ette mirographie, il y a
deux gros préipités seondaires qui ont rû préférentiellement aux joints de grains.
Sur elui du bas, le uboïde initial est enore visible. Lorsqu'il a grossi susamment
pour touher le joint il s'est mis à roître plus rapidement en poussant le joint. La
partie noire de l'image représente un autre grain dont les préipités ne sont pas
visibles du fait de son orientation.
Hohstetter [6℄ a remarqué que le traitement thermique avait une forte inuene
sur la mirostruture aux joints de grains. Le modèle onstruit ii n'en tient pas
ompte et ne s'intéresse qu'à la mirostruture  loin du joint . Cependant, l'ana-
lyse des essais de fatigue montre que l'amorçage a prinipalement lieu sur des faettes
orrespondant à des plans de glissement ristallographique. En onséquene, l'aspet
du joint a probablement un intérêt moins ruial pour les mirostrutures à gros
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Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation
a) b)
Fig. 2.16. Mirostrutures (MET, a) hamp sombre et b) hamp lair) du N18 refroidi
rapidement (trempe à l'eau). Joint de grains dentelé et roissane préférentielle
des préipités aux joints.
grains omparativement aux mirostrutures à grains ns. Il s'y trouve toujours de
gros préipités de γ′II qui ont eu une roissane préférentielle à ause de la diusion
dans le joint. A part ela, les mêmes tendanes que pour la mirostruture  loin
du joint  sont observées. La mirostruture ayant subi une trempe à l'huile semble
ontenir plus de préipités tertiaires au voisinage des joints. Les mirostrutures sans
préipités tertiaires  loin du joint  n'en ontiennent pas non plus près du joint. Et
pour une trempe lente, la taille des gros préipités ayant eu une roissane préféren-
tielle est plus grande omparativement aux autres mirostrutures, tout omme la
taille des préipités de γ′II  loin du joint .
2.4 Comparaison alul/expériene
Dans le Tableau 2.6 sont présentés les résultats expérimentaux et les résultats
du modèle de préipitation realibré. Comme les vitesses de trempe n'ont pas été
mesurées, des vitesses admises pour e type d'éprouvette et de trempe ont été utili-
sées. Ces vitesses sont dérites dans la deuxième olonne du tableau. Les résultats du
modèle de préipitation orrespondent bien aux résultats expérimentaux. Le modèle
est don valide également pour la mirostruture à gros grains. Il prévoit aussi la
présene ou l'absene de préipités tertiaires selon le traitement thermique appliqué.
En fait, il est même très able puisque la trempe qui onduit à la mirostruture à
gros γ′II a été hoisie à partir des résultats du modèle. An d'illustrer les résultats
obtenus, la Figure 2.17 représente la distribution des rayons équivalents des préi-
pités pour les mirostrutures standard, sans γ′III et ave γ
′
III ns. Les traitements
thermiques orrespondants à es mirostrutures ne dièrent que par le revenu. On
observe que le revenu hange la taille des préipités tertiaires mais entraîne aussi
une légère augmentation de la taille des préipités seondaires de γ′. Ave ette
représentation, la fration volumique est l'intégrale des pis.
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2.4. Comparaison alul/expériene
La Figure 2.18 représente la distribution des rayons équivalents des préipités
pour les mirostrutures sans préipités tertiaires de γ′, ave des préipités seon-
daires ns et ave de gros préipités seondaires. La vitesse de trempe est diérente
pour es trois mirostrutures, la taille des γ′II varie don fortement. Les résultats
expérimentaux, onvertis en rayons moyens équivalents (sphère de même volume que

























trempe 250K/min revenus standard
trempe 250K/min revenu 1h 900°C
trempe 250K/min revenu 4h 650°C
Fig. 2.17. Distribution des tailles de préipités pour trois mirostrutures à gros grains :
mirostruture standard, traitement thermique : trempe 250K/min +700C/24h
+800C/4h, mirostruture sans préipités tertiaires, traitement thermique :
trempe 250K/min +900C/1h et mirostruture ave des tertiaires ns, trempe
250K/min +650C/4h.
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Fig. 2.18. Distribution des tailles de préipités pour trois mirostrutures à gros grains : mi-
rostruture ave γ′II ns, traitement thermique : trempe 700K/min +700C/24h
+800C/4h, mirostruture sans γ′III , traitement thermique : trempe 250K/-
min +900C/1h et mirostruture ave gros γ′II , traitement thermique : trempe
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42,4 49,7 153 209 non non

















≈45 47,8 ≈2000 1450 non non
Tab. 2.6. Comparaison entre les résultats expérimentaux et les données alulées à l'aide
du modèle de préipitation pour le N18 à gros grains.
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Synthèse de la Partie 1
Un modèle de alul de mirostruture a été développé et implémenté dans le
logiiel ZeBuLoN. Ce modèle de germination/oalesene permet de aluler les pa-
ramètres mirostruturaux intragranulaires, tels que les frations volumiques et les
tailles des diérentes populations de préipités de phase γ′, en fontion de la tem-
pérature vue par le matériau. Ce modèle a été alibré pour le superalliage N18, à
grains ns et à gros grains. Il a été validé ii pour la mirostruture à gros grains
pour diérents traitements thermiques. Par ailleurs, les mirostrutures obtenues au
ours de es traitements sont elles qui sont utilisées dans la Partie II an d'étudier
l'inuene des paramètres mirostruturaux sur le omportement et la durée de vie
en fatigue. Le modèle de alul de mirostruture est assez rapide pour permettre un
alul du gradient mirostrutural au sein d'une pièe omplète : suite à un alul
thermique par éléments nis donnant l'évolution de la température au sein de ette
pièe, un alul des paramètres mirostruturaux est eetué à l'aide du modèle
en haque point de Gauss, haun des points étant onsidéré omme indépendant
lors du alul de mirostruture. Bien qu'il ne soit pas tout à fait assez préis pour
dérire la population de préipités tertiaires de γ′, il donne de bons résultats pour
la prévision de la mirostruture des préipités seondaires et les bonnes tendanes
pour les préipités tertiaires. Il permet don de modéliser l'inuene du traitement
thermique sur la mirostruture au sein d'une pièe omplète. An de déterminer
l'inuene du traitement thermique sur la durée de vie de la pièe, la prohaine étape
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Motivations/ Phénomènes importants pour la fatigue
Le disque subit une solliitation ylique orrespondant aux étapes d'un vol. Il
existe plusieurs domaines de solliitation ylique. Un premier domaine est araté-
risé par de fortes amplitudes de ontrainte et de déformation. Dans e domaine la
ontrainte et/ou la déformation évoluent à haque yle, (par exemple, des phéno-
mènes de Rohet peuvent se produire en ontrainte imposée, ou de relaxation de la
ontrainte moyenne en déformation imposée). La durée de vie est ourte, quelques
yles à quelques entaines de yles. Dans le seond domaine, dit de  fatigue oli-
goylique  (ou low yle fatigue, LCF), le disque a le temps d'atteindre un régime
stabilisé où ontraintes et déformations n'évoluent plus à haque yle. La durée de
vie est moyenne (103 à 106 yles). Cette durée de vie est le plus souvent onsidérée
omme dépendant uniquement de la forme du yle en régime stabilisé (ou yle
stabilisé). Les premiers yles pendant lesquels ontraintes et déformations évoluent
à haque yle sont don onsidérés omme négligeables du point de vue de l'en-
dommagement. Le dernier domaine, dit de  fatigue à grand nombre de yles  (ou
high yle fatigue, HCF) est aratérisé par une solliitation élastique adaptée dès
le seond yle et une durée de vie supérieure à 106 yles.
Un disque doit résister à un ertain nombre de vols sans être hangé, mais peut
subir des ontraintes importantes. Il est, le plus souvent, solliité dans le domaine
de la  fatigue oligoylique . Dans e domaine, le disque a le temps d'atteindre un
régime stabilisé où les ontraintes et les déformations n'évoluent plus à haque yle.
Ce yle est appelé yle stabilisé. C'est lui qui est utilisé pour prévoir la durée de
vie du disque.
Il faut dénir préisément la durée de vie. Il peut s'agir de la durée de vie à
l'amorçage d'une ssure de taille donnée (par exemple 300 µm, qui orrespond au
seuil de détetion des ssures) ou de la durée de vie en propagation 'est-à-dire le
temps avant rupture après amorçage d'une ssure de taille donnée (détetable). Dans
le premier as, la résistane à la fatigue est augmentée lorsque le temps d'amorçage
de la ssure et/ou le temps de miropropagation est allongé. Dans le seond, 'est la
résistane à la propagation de ssures longues qui doit être améliorée. L'idéal serait
évidemment d'améliorer à la fois la résistane à l'amorçage et à la propagation de
ssure. Malheureusement, lorsque l'on améliore une des deux propriétés, l'autre est
généralement dégradée [27℄.
En matière d'amorçage de ssure dans les métaux polyristallins, il est souvent
fait référene à la propagation aux stades I et II dénis par Forsyth [28℄. Le stade
I orrespond à l'amorçage de ssures sur les plans de glissement. Dans e as la s-
sure hange d'orientation à haque fois qu'elle renontre un joint de grains an de se
propager dans un plan de glissement du grain voisin. Au stade II, la ssure tend à se
propager perpendiulairement à la diretion de ontrainte maximale. L'orientation
de la ssure ne dépend don plus de l'orientation du grain. En fait, il est possible
de distinguer plus d'étapes. D'abord, une étape de miropropagation au ours de
laquelle la ssure roît jusqu'à être de l'ordre des plus grands paramètres miro-
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struturaux (le as du N18 orrespond assez bien au stade I dérit par Forsyth).
Puis une phase de roissane des ssures  physiquement petites , es ssures sont
grandes devant la mirostruture mais la zone plastique en pointe de ssure est de
l'ordre de la taille de grain. Dans e as, la roissane est très hétérogène et peut
être sujette à des arrêts. Puis vient le régime des ssures longues dans lequel il est
possible d'appliquer la loi de Paris (orrespond au stade II de Forsyth). Ces dié-
rentes étapes ne sont pas toujours dérites de manière identique dans la littérature
d'un auteur à l'autre, ette dénition provient de [27℄ mais d'autres artiles donnent
des dénitions diérentes des petites ssures et des mirossures. Dans le adre de
e travail, la durée de vie étudiée sera la durée de vie totale omprenant l'amorçage
et la propagation. Dans le domaine de durée de vie étudié, pour des éprouvettes
lisses sans fateur de onentration de ontrainte, on onsidère que la durée de vie
en propagation est ourte devant la durée de vie à amorçage.
An de prévoir la forme du yle stabilisé et la durée de vie orrespondante,
il est important d'étudier les eets de la fatigue sur le matériau qui onstitue le
disque. Pour ela, plusieurs études ont été réalisées à la Snema sur des éprouvettes
et sur des disques eux-mêmes [29, 30, 31℄. Elles montrent que dans le as du N18 à
grains ns, l'amorçage des ssures en fatigue a lieu prinipalement sur des inlusions
éramique en surfae ou en sub-surfae (à quelques dizaines de mirons de la surfae).
Ces inlusions sont prinipalement dues au proédé de fabriation des poudres. Elles
proviennent du reuset ou d'autres pièes ontenant le métal liquide. Un tamisage
des poudres de plus en plus n (passage à 75 µm et à 53 µm) a permis de limiter la
taille des inlusions et don d'augmenter la durée de vie en limitant la taille du défaut
ritique. Cependant, il n'est pas possible de réduire indéniment la taille des poudres
ar ela impliquerait de rebuter une trop grande quantité de poudres par rapport à
la quantité produite, et don augmenterait fortement le oût de prodution. De plus,
l'amorçage sur inlusion engendre une forte dispersion des résultats de fatigue. En
eet, la répartition des inlusions est, par nature, aléatoire. Or, si une inlusion de
grande taille se trouve prohe de la surfae la durée de vie est ourte, mais s'il n'y
en a pas, la durée de vie peut être beauoup plus longue (parfois d'un fateur 100).
Cette dispersion engendre un fort éart type sur les résultats de fatigue et oblige
à prendre en ompte une marge de séurité importante (souvent trois fois l'éart
type). Des études sur le N18 et d'autres superalliages ont montré que l'amorçage
avait lieu majoritairement sur des inlusions dans les alliages à petits grains (dont
la taille de grains est de l'ordre de 15 µm, par rapport à des inlusions d'environ
100 µm), et majoritairement sur les grains dans les alliages à gros grains (supérieure
à 50 µm). En eet dans les alliages à gros grains, l'amorçage a lieu sur une faette
d'un grain qui est don plus grande que l'inlusion et don plus ritique. La taille
de grains étant relativement homogène dans l'éprouvette, la dispersion est beauoup
plus réduite. (La répartition des inlusions étant aléatoire, il n'est pas ertain de
trouver une inlusion de grande taille prohe de la surfae, par ontre la taille de
grains étant relativement homogène, si tous les grains sont de  grande  taille, il est
ertain de trouver tel un grain à proximité de la surfae). Du fait de l'amorçage sur
les grains et non plus sur inlusions, la mirostruture intragranulaire est suseptible
de jouer un rle sur la durée de vie à l'amorçage.
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Cette partie a pour objetif de mieux omprendre les liens entre mirostruture,
omportement et durée de vie en fatigue. Elle est organisée en deux hapitres. Un
premier hapitre bibliographique (Chapitre 3), d'une part, rappelle brièvement les
modèles de fatigue fréquemment utilisés pour dérire la fatigue oligoylique et dans
un deuxième temps détaille l'inuene de la mirostruture sur le omportement en
fatigue des superalliages à base de nikel. Les essais menés sur le N18 à gros grains
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3.1. Rappels sur les modèles de fatigue lassiques
3.1 Rappels sur les modèles de fatigue lassiques
Les modèles de fatigue pour le régime oligoylique sont, pour la plupart, fon-
tion de paramètres extraits de la forme du yle stabilisé. On dit que e sont des
modèles érits en yles. Il existe également des modèle de fatigue inrémentaux. Ils
permettent de s'aranhir de la notion de yle. Pour utiliser un modèle inrémental
il faut oupler la loi d'endommagement et la loi de omportement, haune exprimée
de façon temporelle [32℄. Dans le adre de e travail, on a fait le hoix d'un modèle
érit en yles lassique, aussi les modèles dérits dans le paragraphe suivant sont
tous de e type.
Par exemple, le modèle de Manson-Con [33, 34, 35℄ est fontion de l'ampli-
tude de déformation (∆ε/2) et plus partiulièrement de l'amplitude de déformation
plastique (∆εp/2) et de l'amplitude de déformation élastique (∆εe/2) au yle sta-
bilisé. Le modèle ONERA [36℄, lui, est basé sur les ontraintes, il est fontion de
l'amplitude de ontrainte (∆σ/2) et de la ontrainte moyenne (σ¯). Le modèle SWT
(Smith-Watson-Topper) [37℄ est basé sur le produit de l'amplitude de ontrainte par
l'amplitude de déformation. La Figure 3.1 représente es diérentes quantités sur un
yle de fatigue stabilisé.
Fig. 3.1. Shéma d'un yle de fatigue stabilisé.
3.1.1 Phénomènes importants pour la fatigue
Contrainte moyenne
Lorsque deux essais de fatigue sont eetués sur un même matériau, à ampli-
tudes de ontrainte et de déformation égales, 'est l'essai pour lequel la ontrainte
moyenne appliquée est la plus élevée qui présente la durée de vie la plus ourte. La
Figure 3.2 illustre la tradution de et eet de ontrainte moyenne sur une ourbe
de Manson-Con shématisée [38℄. Le diagramme de Goodman à iso durée de vie
de la Figure 3.3, qui présente la ourbe ∆σ/2 = f(σ¯) pour une durée de vie donnée,
illustre aussi l'eet de ontrainte moyenne. Une amplitude de ontrainte plus faible
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Fig. 3.2. Shéma de l'inuene de la ontrainte moyenne sur la durée de vie.
doit être appliquée pour obtenir la même durée de vie lorsque la ontrainte moyenne
augmente.
Fig. 3.3. Diagramme de Goodman à iso durée de vie.
Érouissage ylique
La ourbe d'érouissage ylique représente le lieu des points (amplitude de
ontrainte stabilisée, amplitude de déformation plastique) relevés aux yles sta-
bilisés, orrespondants à plusieurs niveaux de déformation imposée. En reportant
sur le même diagramme la ourbe de tration monotone, elle permet don de vi-
sualiser l'évolution de l'ouverture du yle stabilisé pour diérentes solliitations.
La Figure 3.4 représente une ourbe d'érouissage ylique. Le point (amplitude de
déformation, amplitude de ontrainte) orrespondant au yle stabilisé de haque
niveau de déformation est reporté sur un graphique ontenant la ourbe de tration
monotone. L'éart entre la ourbe d'érouissage ylique et la ourbe de tration
monotone donne la mesure du durissement ou de l'adouissement ylique.
Pour un essai à déformation imposée, lorsque la ourbe d'érouissage est au-
dessus de la ourbe de tration monotone, il y a durissement ylique. En eet,
ela signie que l'amplitude de ontrainte au yle stabilisé est supérieure à elle
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Fig. 3.4. Essais de fatigue en déformation et ourbe d'érouissage monotone (bleu) et y-
lique (rouge pointillée). Un yle stabilisé est représenté en noir.
du premier yle. Par ontre, l'amplitude de déformation plastique au yle stabilisé
est inférieure à elle du premier yle. Ces eets sont illustrés sur la simulation de
la Figure 3.5. L'amplitude totale de ontrainte passe de 650 MPa au premier yle
à environ 1000 MPa dès le sixième yle, tandis que l'amplitude de déformation
plastique diminue de 0,37% à 0,21%.
L'eet d'un durissement ylique sur la fatigue est don diile à dénir : la
diminution de l'amplitude de déformation plastique tend à augmenter la durée de


















Fig. 3.5. Simulation des premiers yles d'un alliage qui durit yliquement.
Les approhes possibles des modèles de fatigue
Étant donné que ette étude ne onerne que la fatigue et non l'endommagement
dû aux eets du temps, tel que le uage ou l'oxydation, seuls des modèles de fatigue
pure sont dérits ii.
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Il est possible de distinguer trois phases dans le proessus d'endommagement
par fatigue : d'abord l'amorçage des ssures, puis la propagation des mirossures
et la propagation des ssures longues jusqu'à la rupture. La part de la durée de vie
qui est onsommée par l'amorçage puis la propagation de miro-ssures (< 300 µm)
dépend du nombre de yles à rupture [35℄. Elle est très faible pour les faibles durées
de vie et largement prépondérante en HCF.
Étant donnée la diulté à déteter une mirossure sur une éprouvette y-
lindrique (telle que elle utilisée dans la ampagne d'essais réalisée au ours de la
thèse), il est fréquent de ne onsidérer que deux phases : amorçage et propagation
de ssures. Dans e as, les ssures onsidérées dépassent toutes 300 mirons et la
phase de propagation des mirossures est intégrée à la phase d'amorçage.
Dans le domaine de durée de vie 103-106 yles la durée de vie à amorçage est
grande devant la durée de propagation de ssure. On assimilera don la durée de
vie à amorçage à la durée de vie à rupture. Les diérents ritères lassiques érits
en nombre de yles permettant d'estimer la durée de vie à amorçage peuvent être
divisés en trois atégories : les ritères basés sur l'amplitude de déformation, les ri-
tères basés sur l'amplitude de ontrainte et les ritères basés sur l'énergie dissipée
à haque yle. Les plus lassiques de es modèles sont brièvement rappelés dans le
paragraphe suivant.
3.1.2 Diérentes approhes de modélisations en fatigue
Critère en déformation : Manson-Con-Basquin
Dans le ritère de Manson-Con [33, 34, 35℄, la durée de vie est alulée à
partir de la mesure des déformations du matériau. On dit que 'est un ritère basé
sur les déformations. Le prinipe onsiste à déomposer la déformation totale en
déformation élastique et déformation plastique (∆ǫ = ∆ǫe + ∆ǫp) puis à érire que
l'amplitude de haune de es déformations est une fontion puissane du nombre







L'identiation des paramètres A, B, α et β se ramène à la détermination de
la droite passant au mieux par les points expérimentaux reliant le logarithme de la
durée de vie au logarithme de l'amplitude de déformation élastique ou de déformation
plastique. On peut également introduire dans e ritère une limite de fatigue (σD)
au-dessous de laquelle le matériau ne rompt pas quel que soit le nombre de yles
eetués. La relation liant déformation élastique et durée de vie se dénit alors
omme :
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Ce modèle ne prend pas en ompte l'eet de la ontrainte moyenne. Pour le
prendre en ompte on peut utiliser la orretion de Morrow, le modèle s'érit alors :
∆ǫ
2
= AN−αf + (Bbσmoy/E)N
−β
f (3.5)
Loi ONERA et modèles basés sur les ontraintes
Le modèle le plus lassique est elui de Basquin [39℄. Le modèle ONERA [36℄ est
également basé sur les ontraintes. Il est onstruit pour prendre en ompte l'eet de
la ontrainte moyenne, notamment sur la limite de fatigue. Cet eet est partiuliè-
rement important dans le domaine des durées de vie longues (supérieures à 10000
yles).




< σu − σmax >






σ : ontrainte moyenne sur le yle stabilisé.
σu : ontrainte ultime de tration
σl : limite de fatigue
σl(σ) = σl0(1− bσ)
M(σ) = M0(1− b′σ)
a=0,1
β, M0, b, et b
′
sont des paramètres matériau.
Il a également une ériture en solliitation multiaxiale formulée dans l'artile [40℄.
Ce modèle est onstruit de façon à dérire la globalité des ourbes de Wöhler du
domaine des très ourtes durées de vie (où la ontrainte de rupture est le paramètre
important) au domaine des longues durées de vie (où la limite de fatigue est le pa-
ramètre important). Des essais réduits sous deux rapports de harge distints (par
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exemple Rσ = 0 et Rσ = −1) susent à identier l'ensemble des paramètres.
Un autre modèle, dérit par Bonnand et al. dans [41, 42℄, dérive du modèle Onera,
mais prend en ompte la ontrainte moyenne à travers la ontrainte alternée eetive,
σaeff , selon l'équation 3.7 :
σaeff = σaeq (1 + gσ/σaeq ) (3.7)
où σaeq représente la ontrainte alternée équivalente, 'est-à-dire l'amplitude de
ontrainte au sens de von Mises et g un paramètre matériau.
Approhe énergétique
L'endommagement en fatigue oligoylique peut également être assoié ave les
déformations plastiques irréversibles, 'est-à-dire ave l'énergie dissipée à haque
yle. Cette énergie est l'aire de la boule d'hysteresis ontrainte-déformation. L'idée
de se servir d'un paramètre de type énergie a été utilisé par de nombreux auteurs,
tels Morrow, Smith-Watson-Topper (SWT), Ostergen, Ellyin et al., Palin-Lu. Ces
approhes sont dérites dans l'artile de revue de Marquis et al. [43℄. Il faut epen-
dant remarquer que seule une fration de ette énergie dissipée est utile pour réer
un endommagement, puisque Halford [44℄ a montré que l'énergie plastique dissipée
umulée est variable ave la durée de vie observée.
Un modèle utilise le produit de la ontrainte par la déformation, 'est le modèle
SWT (pour Smith Watson Topper [37℄). Dans e modèle la durée de vie est une
fontion de Γ : Γ =
√
Eσmax∆ε/2 (E est le module d'Young).
D'autres modèles, utilisant des approhes plus loales, sont dérits dans l'An-
nexe A.7.
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3.2 Inuene des paramètres mirostruturaux sur
les méanismes de durissement intragranulaire
L'objetif de e paragraphe est de dérire les phénomènes loaux intragranulaires
pouvant avoir une inuene sur le omportement marosopique. L'éhelle loale, à
l'intérieur d'un grain, est, en eet, essentielle à onsidérer pour bien appréhender
l'inuene que peut avoir la mirostruture ne sur le omportement et l'endomma-
gement des superalliages. C'est pourquoi les interations entre la mirostruture et
le mouvement des disloations sont dérites dans e paragraphe.
3.2.1 Struture atomique des phases γ et γ ′
La phase γ est une solution solide à base de nikel. Sa struture ristalline est
ubique à faes entrées (CFC). Elle est représentée Figure 3.6 a. La phase γ′ est
onstituée prinipalement du omposé déni Ni3Al. Sa struture est ubique d'ordre
L12. Les atomes d'aluminium sont situés aux sommets du ube et les atomes de nikel
au milieu des faes, ainsi que l'illustre la Figure 3.6 b. Les phases γ et γ′ ontiennent
également de nombreux autres types d'atomes omme le hrome ou le titane qui
viennent en substitution d'un atome de nikel (pour le hrome dans la matrie par
exemple) ou d'un atome d'aluminium (omme pour le titane dans les préipités de
phase γ′).
a) b)
Fig. 3.6. Struture ubique à faes entrées de la matrie de phase γ (a) et struture
ubique d'ordre L12 des préipités de phase γ
′
(b).
Les disloations dans un ristal CFC et dans une struture ubique d'ordre
L12
Dans les alliages de struture ubique à faes entrées, les plans denses sont les
plans {111}, et les diretions denses sont les diretions de type 〈110〉. Les systèmes de
glissement atifs sont don les systèmes otaédriques {111} 〈110〉, 'est-à-dire dans
le plan de type {111} selon la diretion de type 〈110〉 (Figure 3.7).
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Néanmoins les systèmes ubiques orrespondant à des plans {001} peuvent aussi
s'ativer. Gabb et al. [45℄ onstatent une ativation des systèmes ubiques dès 650C
dans le superalliage monoristallin PWA 1480. Cependant Vattré [46℄ montre par
analyse en dynamique des disloations qu'un glissement ubique à l'éhelle maro-
sopique dans les superalliages monoristallins n'est pas vraiment un glissement sur
des systèmes ubiques, mais plutt une alternane de glissements sur deux systèmes
otaédriques qui forme des  zigzags .
Fig. 3.7. Disloation dans une struture ubique d'ordre L12, a/2〈110〉.
Fig. 3.8. Projetion d'une struture ubique d'ordre L12 sur le plan dense (111). Les èhes
vertes représentent des disloations partielles de Shokley a/6〈112〉.
Dans la matrie γ désordonnée, les ontraintes sont relaxées par propagation de
disloations parfaites de veteur de Burgers a/2〈110〉 (a paramètre de maille de γ)
sur les plans denses {111} de la struture ubique à faes entrées. Par ontre dans la
phase γ′, himiquement ordonnée, une disloation parfaite a pour veteur de Burgers
a〈110〉 ar une disloation a/2〈110〉 perturberait l'ordre et aboutirait à la réation
d'une paroi d'antiphase. Sur la Figure 3.7, le déplaement de veteur de Burgers
a/2〈110〉 (rose) peut envoyer un atome d'aluminium sur un atome de nikel. L'ordre
n'est don pas respeté. Par ontre, un déplaement de veteur a〈110〉 (bleu lair)
onserve la struture ordonnée. La Figure 3.8 représente le veteur a〈110〉 projeté
sur un plan dense {111}.
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Un méanisme permettant le passage de disloations a/2〈110〉 peut être la pro-
pagation de disloations partielles dites de Shokley de veteur de Burgers a/6〈112〉
(èhes vertes sur la Figure 3.8) sur les plans atomiques {111} adjaents. Ce méa-
nisme aboutit à la formation de miromales. Le oût énergétique des fautes réées
par e méanisme est moindre que elui dû à une paroi d'antiphase dans un alliage
ordonné.
3.2.2 Durissement par préipitation
Méanismes de franhissement des préipités
Les préipités sont des obstales à la mobilité des disloations dans le matériau,
en e sens ils induisent un durissement par préipitation. Les préipités peuvent
être franhis de plusieurs manières par les disloations, soit par montée, soit par
ontournement, soit par isaillement. Si le franhissement a lieu grâe au phénomène
de montée des disloations, la disloation hange de plan de glissement en "sautant"
sur une ouhe atomique supérieure. En fait, ela orrespond à la dissolution ou
à l'aroissement du demi-plan supplémentaire ajouté pour former une disloation
oin. Cela implique le mouvement de plusieurs atomes par diusion. Or la diusion
est failitée par l'agitation thermique, aussi la montée des disloations est un phé-
nomène qui a lieu plutt aux hautes températures. Une illustration shématique de
e phénomène est présentée Figure 3.9.
Fig. 3.9. Shéma expliatif du glissement et de la montée des disloations [47℄.
Dans le méanisme de ontournement, la disloation s'arrête devant le préipité
mais ontinue à avaner dans les anaux de phase γ. Ainsi elle s'enroule autour
du préipité jusqu'à la formation d'une boule d'Orowan. La disloation a alors
franhi l'obstale, mais une boule d'Orowan demeure autour du préipité. Une de
es boules est visible sur la Figure 3.10. La déformation induite par e méanisme
est répartie de façon homogène à l'éhelle du grain. Ces boules engendrent de fortes
ontraintes internes qui sont à l'origine d'un fort érouissage inématique [48℄.
Lors du isaillement du préipité, la disloation traverse le préipité, e qui induit
la formation d'une marhe à la surfae de elui-i (f. Figure 3.11) et/ou laisse une
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Fig. 3.10. Méanisme de formation d'une boule d'Orowan autour d'un préipité [49℄.
faute d'empilement à l'intérieur. Ce méanisme onduit à une loalisation de la
déformation dans les grains. Elle se aratérise par des bandes de glissement réparties
de façon hétérogène. Ce type de méanisme est renontré prinipalement dans les
matériaux présentant un faible érouissage inématique [48℄.
Fig. 3.11. Illustration de la formation d'une marhe à la surfae du préipité en as de
isaillement [50℄.
Par ailleurs la matrie γ des superalliages à base de nikel est himiquement
désordonnée tandis que les préipités γ′ sont ordonnés. La matrie est don isaillée
par des disloations a/2〈110〉. Mais es disloations ne sont pas parfaites pour le pré-
ipité, le passage de l'une d'elles laisse une faute d'ordre nommée paroi d'antiphase.
L'ordre peut être restauré par le passage d'une seonde disloation. On appelle l'as-
soiation de deux disloations de la matrie ('est à dire a〈110〉)  superdisloation .
On peut identier deux  modes  pour le isaillement des préipités par des
paires de disloations de la matrie. Le premier, nommé  disloations fortement
ouplées , orrespond au as où les deux disloations qui forment la superdisloation
sont présentes en même temps dans le préipité. Le seond nommé  disloations
faiblement ouplées  orrespond au as où la première disloation a entièrement
franhi le préipité avant que la seonde (qui restaure l'ordre) n'entre à son tour
dans le préipité. Le plus souvent, entre 450 et 650C, les préipités seondaires de
γ′ sont isaillés par des disloations fortement ouplées et les préipités tertiaires
par des disloations faiblement ouplées (Cependant, le mode de franhissement ne
dépend pas seulement de la température et de la taille des préipités, mais aussi du
hargement, de l'alliage et du traitement thermique).
L'absene de γ′III favorise le glissement faile de disloations parfaites de ma-
trie a/2<110> entre les préipités γ′II et onfère à l'alliage une faible résistane au
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uage. Au ontraire, la présene de nes partiules de γ′III gêne la propagation des
disloations parfaites de la matrie.
Par ailleurs, les préipités peuvent être isaillés par des disloations partielles de
Shokley a/6〈112〉 (il en faut don 4 pour restaurer l'ordre et former une superdis-
loation), e qui peut induire des méanismes assez omplexes.
Eet sur la ission résolue ritique (CRSS)
Bien entendu le mouvement des disloations est piloté par la ontrainte appliquée
au grain, et don par la ission résolue appliquée au système de glissement. Or
le franhissement d'un préipité par une disloation, quel que soit le méanisme,
demande une plus grande ission résolue que le simple déplaement de elle-i dans
la matrie. Ces méanismes ne s'ativent don qu'en présene d'une ission résolue
susante. L'augmentation de ission résolue induite par la présene de préipité
(∆τ) dépend du méanisme, de la taille et de la répartition des préipités. Le alul
de ette augmentation a fait l'objet de nombreux modèles et simulations, que l'on
peut retrouver dans l'artile de revue de Nembah et Neite [51℄.
Les modèles de alul de l'augmentation de la ission résolue ritique utilisés dans
ette thèse sont eux dérits par Hüther et Reppih [52℄ pour le as des disloations
fortement ouplées et de Brown et Ham [53℄ modié par Reppih [54℄ pour le as des
disloations faiblement ouplées. Les équations de es modèles sont dérites i-après :
Disloations fortement ouplées :















ave w un paramètre pour prendre en ompte les interations élastiques entre les
disloations de tête et de queue, CSL un paramètre matériau et ΓAPB l'énergie de
paroi d'antiphase.
Disloations faiblement ouplées :











(1 + CSLηSL) (3.9)
A1, A2 et ηSL étant des paramètres matériau.
Ces modèles ont été appliqués au as des superalliages, par Heilmaier et al. [55℄
sur de l'IN100 oulé forgé à température ambiante pour diérentes mirostrutures,
et par Milligan et al. [3℄ sur de l'IN100 élaboré par métallurgie des poudres.
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Miroméanisme Contournement Cisaillement par Cisaillement par
de franhissement d'Orowan des disloations des disloations












Tab. 3.1. Vision simpliée des modèles de franhissement des préipités dans lesquels les
K représentent des onstantes matériau, f la fration volumique de préipités et
R le rayon moyen des préipités.
Une version simpliée de es modèles est présentée sur le Tableau 3.1. Il permet
de mieux se rendre ompte de l'eet d'une modiation mirostruturale, 'est-à-dire
de f ou R sur la ission résolue ritique selon le miroméanisme de franhissement.
En eet, dans les onditions favorisant un franhissement par des disloations faible-
ment ouplées, une augmentation de la taille des préipités à iso-fration volumique
entraîne une augmentation de la ission résolue ritique. Par ontre, dans les ondi-
tions de franhissement par isaillement par des disloations fortement ouplées ou
par ontournement une augmentation de la taille des préipités à iso-fration volu-
mique entraîne une diminution de la ission résolue ritique. Cet eet est illustré
sur la Figure 3.12 qui représente les valeurs que prend l'inrément de CRSS selon le
méanisme de franhissement du préipité et sa taille pour une fration volumique
monomodale de préipités de 45% suivant le modèle de Reppih alibré pour le N18
à gros grains (f. paragraphe 4.2.1). Comme le montre la Figure 3.12, il existe deux
tailles ritiques du préipité qui délimitent le domaine de taille où le préipité est
isaillé par des disloations faiblement ouplées, elui où il est isaillé par des dislo-
ations fortement ouplées et elui où il est ontourné. Sur la Figure 3.12, le domaine
où le préipité est isaillé par des disloations faiblement ouplées orrespond aux
préipités de tailles inférieures à 45 nm, le domaine où le préipité est isaillé par
des disloations fortement ouplées orrespond aux préipités de tailles supérieures
à 45 nm et inférieures à 2,75 µm.
La résistane du matériau est don d'autant plus grande que les préipités de
taille supérieure à la taille ritique de ontournement (ontournement des disloa-
tions plus diile) sont petits et que les préipités inférieurs à la taille ritique de
isaillement par des disloations faiblement ouplées sont grands (isaillement plus
diile).
Ces approhes sont avant tout valables dans le as de faibles frations volumiques
(<10%) de préipités, dans le as d'une population monomodale, ave des préipités
sphériques. Pour pouvoir l'appliquer aux superalliages à base de nikel de ette étude,
il faut don vérier leur adaptation aux fortes frations volumiques (de l'ordre de
50%), aux populations bimodales et aux préipités de forme uboïdale.
Pour une répartition bimodale des tailles de préipités, la forme que prend l'aug-
mentation de ission résolue ritique issue des deux populations ombinées (τp) à par-
tir des augmentations de issions ritiques résolues de haune des deux populations
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Fig. 3.12. Évolution de la ission résolue ritique néessaire à l'ativation des méanismes
de franhissement des préipités en fontion de la taille des préipités pour une
fration volumique onstante [56℄.
prises individuellement (τp1 et τp2) ne fait pas atuellement onsensus. La plupart
des publiations utilisent simplement la somme des deux (τp = τp1 + τp2) [57, 55℄.
Mais d'autres formes omme τp =
(











également été suggérées, ave n1 et n2 le nombre de préipités par unité de surfae
des populations 1 et 2 [53, 51℄.
Grâe à des simulations, Foreman et Makin (1967) [58℄ ont montré que lorsque
plusieurs populations de préipités (la première population suivant le modèle des
préipités faibles, omme les atomes en solution solide et la seonde population sui-
vant le modèle des préipités forts, omme les préipités de γ′) l'augmentation de
limite d'élastiité est la somme des augmentations dues à haune des populations
prises individuellement. Par ontre si les préipités sont de "fores" et de onentra-
tions similaires, leur interation est de forme quadratique. Rao et al. [59℄ ont utilisé
des simulations en dynamique des disloations pour de fortes frations volumiques
de préipités (>40%). Ils ont également simulé le omportement des disloations
pour des distributions bimodales de préipités. Ils en onluent que l'inrément de
CRSS dû aux préipités tertiaires est très important lorsque eux-i sont de petite
taille (≤ 20nm). Mais au delà de ette taille, leur ontribution est avant tout une
augmentation de la fration volumique de préipités : on pourrait les assimiler à la
première population.
Un ertain nombre d'études par dynamique des disloations permettent égale-
ment de prendre en ompte l'inuene d'une forte fration volumique de préipités
sur la ission résolue ritique dans les superalliages à base de nikel. Rao et al. [59℄
montrent que lorsque les préipités de tailles omprises entre 20 et 400 nm sont
isaillés par les disloations, la limite d'élastiité dépend de la raine de la fration
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volumique de préipités, de l'énergie de paroi d'antiphase mais elle dépend assez peu
de la taille des préipités. Les ubes sont de  moins bon obstales  que les sphères :
la limite d'élastiité est augmentée d'environ 25% lorsque l'on remplae des ubes
par des sphères pour une énergie de paroi d'antiphase de 320 mJ.m−2 et une taille
de préipité de 100 nm. Cependant et eet de forme diminue ave l'énergie de paroi
d'antiphase.
Appliation au as des superalliages : onlusions
Bien que les modèles usuels de alul d'inrément de ission résolue ritique dû
aux préipités aient été onçus pour de faibles frations volumiques monomodales
de préipités sphériques, il est possible de les utiliser pour rendre ompte de l'eet
d'un hangement de mirostruture sur la limite d'élastiité pour les superalliages à
base de nikel (qui ontiennent une forte fration volumique de préipités uboïdaux,
souvent bimodale). L'utilisation de es modèles néessite néanmoins la onnaissane
de oeients matériau, tels que l'énergie de paroi d'antiphase, qui ne sont pas ai-
sément aessibles expérimentalement, ainsi que la dénition d'un rayon équivalent,
pour assimiler les uboïdes à des sphères et/ou d'un paramètre d'eet de forme.
3.2.3 Autres méanismes de durissement
Il peut exister plusieurs autres formes de durissement, omme le durissement
par solution solide, le durissement lié au désaord paramétrique entre la phase
γ et la phase γ′, des fores liées à un ordre à ourte distane. Le durissement
par solution solide est dû aux éléments d'alliage, autres que le nikel, se trouvant
dans la matrie. Ils gênent la propagation des disloations, ar ils distordent le
réseau atomique. Néanmoins, dans les superalliages à base de nikel, leur eet est
moindre que elui des préipités. De même le désaord paramétrique entre matrie
et préipité distord le réseau. Cependant, Nembah et Neite [51℄ ont onlu qu'il n'y
avait pas de preuves onvainantes que les ontraintes de ohérene aient une réelle
inuene dans l'érouissage, pour les désaords paramétriques de l'ordre de eux
qu'on peut trouver dans les superalliages ommeriaux. L'ordre à ourte distane
est dérit par Coujou et Clément [60℄. Ils ont mené des observations in situ et post
mortem d'un superalliage à base de nikel, le MC2 et d'alliages monophasés de
ompositions identiques aux phases γ et γ′ du MC2. En partiulier ils ont observé
la multipliation des disloations dans les ouloirs de γ par la formation de boules
de disloations dans la matrie par glissement dévié des parties vis des disloations
simples de la matrie à une température de 850C. Après isaillement d'un préipité
par une super-Shokley, il reste une disloation de Shokley autour du préipité,
en aord ave le méanisme de Condat-Déamps. De e fait, la phase γ ontribue
au durissement ar un ordre "loal" (peut-être à ourte distane) engendre une
ontrainte de frition supérieure à la limite d'élastiité du matériau [60℄.
Dans le adre de e travail, on ne tiendra pas ompte de es autres méanismes,
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onsidérés omme minoritaires. Le durissement par solution solide, par exemple, de-
vrait être identique pour toutes les mirostrutures, étant donné qu'elles présentent
toutes la même fration volumique totale de préipités.
Un autre méanisme parfois dérit est le miromalage. On parle de miromale
pour des  males  qui ne font que quelques plans atomiques de largeur. Typique-
ment elles dérites dans l'artile de Kovarik et al. [61℄ ont une largeur de 3 à 50
plans atomiques. Zhang et al. [62℄ dans l'alliage TMS-75 ou Knowles et al. [63℄ dans
l'alliage CMSX-4 à 1050C dérivent eux aussi e phénomène.
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3.3 Inuene des paramètres mirostruturaux sur
le omportement des superalliages pour disques
(résultats expérimentaux extraits de la littéra-
ture)
Les diérents méanismes suseptibles de s'ativer lors de la déformation plas-
tique du matériau ayant été dérits, quels sont leurs eets marosopiques sur la
réponse méanique des superalliages polyristallins, en partiulier sur le omporte-
ment en tration monotone puis vis-à-vis de la fatigue.
3.3.1 Eet de la mirostruture sur le omportement mono-
tone des superalliages
L'inuene de la mirostruture sur le omportement en tration monotone a
déjà fait l'objet de nombreuses études [3, 4, 5, 64, 65℄. Celles-i ont montré que la
limite d'élastiité et la résistane maximale sont liées à la taille de grains, à la taille
des γ′II , des γ
′
III et probablement à leurs frations volumiques.
Eets de la taille de grains
La taille de grains dépend prinipalement de la température du traitement de
mise en solution. S'il est supersolvus (température au-dessus du solvus des γ′I) la
taille de grains est grande, sinon elle est petite (≈10 µm). Des études réalisées aussi
bien pour des alliages élaborés par métallurgie des poudres que par voie oulé-forgé,
dans lesquelles des traitements supersolvus et subsolvus ont été omparés, montrent
que les plus faibles tailles de grains onduisent toujours aux résistanes à la tration
et aux limites d'élastiité les plus élevées pour les températures basses et moyennes
(Alloy 10 [66, 67℄, U720 PM [68, 69℄, U720 C&W [70, 65℄ et N18 [4℄). Les éarts
onstatés dépendent de la température et du matériau. Ils peuvent atteindre jus-
qu'à 200 MPa (as de la résistane maximale à la température ambiante dans le
as de l'alliage U720 pour une variation de taille de grains omprise entre 22 et
420 µm [68℄). Toutefois, plusieurs de es études indiquent que les éarts observés à
basse température (en partiulier sur la résistane maximale) diminuent lorsque la
température d'essai augmente. Selon les alliages, au-delà de 650 à 750C, les miro-
strutures à gros grains peuvent présenter des résistanes à la tration supérieures
à elles à petits grains [15, 69, 65℄.
Par ontre, ette tendane n'est pas vériée si la taille de grains n'est pas ho-
mogène. Pour l'alliage Waspaloy (C&W), Brogdon et Rosenberg [71℄ montrent que
la résistane à la tration à 538C est plus élevée dans le matériau ave une taille
moyenne d'environ 32 µm et relativement homogène omparativement au matériau
ave une taille moyenne d'environ 19 µm mais ave des gros grains jusqu'à 180 µm.
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Eets des joints de grains
Dans l'Astroloy, Loyer-Danou [18℄ et Milam [64℄ ont observé que la quantité et
la morphologie des joints de grains (joints de grains dentelés) jouent un rle lef sur
la résistane méanique de l'alliage.
La mirostruture du joint de grains peut également être légèrement diérente
de la mirostruture "loin du joint". Entre autres, il peut y avoir autour du joint
une zone libre de préipités (PFZ preipitate free zone). Sur le NIMONIC PE16,
une étude [72℄ a été menée pour onnaître l'inuene des zones libres de préipités,
sur la limite élastique. Elle a montré que les zones libres de préipités adouissent le
matériau (i.e. diminue la limite d'élastiité) parfois jusqu'à 25%. Elles sont eetives




−1), où r est le rayon des préi-
pités, et f la fration volumique de préipités. L'interprétation miroméanique est
l'ativation de glissements multiples pour aommoder les déformations diérentes
des grains le long du joint. Ce phénomène produit des soures de disloations. Ces
soures émettent des disloations qui s'empilent ontre la limite des PFZ et des zones
ave préipités, réant une ontrainte loale très forte qui permet le isaillement des
préipités à une ontrainte globale plus faible. Sans PFZ, les disloations produites
aux joints de grains interagissent entre elles, sans s'empiler.
Eets des préipités primaires de γ′(γ′I)
Milligan et ses ollaborateurs ont montré que les préipités primaires de γ′ ne
jouaient pas un rle signiatif sur la limite d'élastiité de l'IN100 [3℄. De même,
dans les superalliages à base de nikel-obalt, Osada et al. [73℄ remarquent que
l'inuene des préipités ns sur la résistane maximale est plus grande que elle
des préipités primaires, grâe à des tests de dureté Vikers. Bhowal et al. [14℄
onstatent pour le René95 un gain de 50 MPa entre le matériau ontenant 12% de
γ′I et elui en ontenant 4%. Cette diminution de fration volumique de préipités
primaires résulte d'une augmentation de la température de mise en solution qui est
plus prohe de la température de solvus de γ′. Cela entraîne une augmentation de
la onentration en éléments γ′-gènes en début de trempe et don une augmentation
de la fration volumique de γ′ seondaires préipitée en ours de trempe. C'est
ette augmentation de la fration volumique de préipités seondaires qui entraîne
l'augmentation de la limite d'élastiité. Les résultats de Milligan, Bhowal et Osada
soulignent l'eet durissant plus important des préipités seondaires par rapport
aux partiules massives de préipités primaires de γ′.
Eets des préipités seondaires et tertiaires de γ′(γ′II et γ
′
III)
Quel que soit le superalliage étudié, il est toujours observé que plus la vitesse
de refroidissement est élevée, plus les préipités seondaires de γ′ sont petits et plus
la limite d'élastiité et la résistane maximale sont élevées. Par exemple, Guédou
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et al. [4℄ observent une augmentation d'environ 10% de la limite d'élastiité dans
le N18 lorsque la taille des γ′II passe de 0,3 µm à 0,2 µm. Dans ertaines études,
il est signalé que l'augmentation de la vitesse de refroidissement a une plus grande
inuene sur la limite d'élastiité que sur la résistane maximale (René88 à 20C
[74℄, LSHR à 704C [75℄, René95 à 650C [14℄). Mais e n'est pas vérié dans le as
du N18 à 650C [4℄ et 700C [15℄.
Par ailleurs, la taille et la distribution des préipités seondaires de γ′ peuvent
également être modiées par l'appliation d'un traitement de revenu après la trempe,
en partiulier dans le as des matériaux refroidis lentement. Cet eet est dû à la
présene de deux populations de préipités seondaires formées au ours de la trempe.
Le revenu inue prinipalement sur la plus ne des deux. Pour des alliages refroidis
plus rapidement, le revenu intervient surtout sur la population de γ′III beauoup plus
ne que la ou les populations de γ′II . L'absene de es γ
′
tertiaires ou leur très forte
oalesene dans ertaines mirostrutures expérimentales onduit à une dégradation
des propriétés méaniques. Ainsi, la omparaison du N18  standard  (subsolvus)
et du N18  vieilli  pendant 300 heures à 800C indique une forte oalesene des
γ′ tertiaires qui s'aompagne d'une légère baisse de la limite d'élastiité à 0,2%
(-30 MPa) et de la résistane maximale (-15 à 20 MPa) à 700C [10℄. Cette même
tendane a été observée en tration à 400 et 700C pour les alliages NR3 et NR6
ayant subi soit un revenu de 4 heures à 750C (optimisé) soit un revenu de 4 heures à
850C (survieilli) (éarts ompris entre 50 et 85 MPa) [13, 76℄. Sur d'autres alliages
un peu moins prohes du N18, une inuene importante des préipités tertiaires a pu
être onstatée également. Dans le as de l'alliage KM4 traité supersolvus [77℄, une
diérene de l'ordre de 220 MPa sur la limite d'élastiité à 0,2% pour des essais de
ompression est observée entre une mirostruture sans et ave préipités tertiaires.
Une autre étude réalisée sur l'alliage René88DT "brut de trempe" (As-ooled) et
"revenu" (Aged) à 760C pendant 24 h montre le rle non négligeable du revenu
sur les propriétés en tration à la température ambiante [74℄. En eet, la diérene
de limite d'élastiité à 0,2% (ou bien de résistane maximale) entre es deux états
mirostruturaux est de l'ordre de 100 MPa pour les vitesses de refroidissement les
plus faibles et supérieure à 150 MPa pour les vitesses les plus rapides. Or, à l'issue
d'un refroidissement rapide, la fration volumique de préipités seondaires est moins
grande qu'après un refroidissement plus lent ar les préipités ont moins de temps
pour grossir. Il y a don plus d'éléments γ′-gènes en solution disponibles pour former
des γ′III et don au terme du revenu une fration de γ
′
tertiaires plus élevée. C'est
pourquoi l'inuene du revenu est plus importante dans le as du refroidissement
rapide : il inue sur la taille des préipités tertiaires, or plus la fration volumique de
eux-i est élevée plus leur inuene sur la limite d'élastiité est grande. Par ontre, à
plus haute température, sur l'alliage LSHR, des régressions linéaires multiples reliant
les paramètres mirostruturaux et les résistanes en tration à 704C indiquent que
la limite d'élastiité dépend des γ′ seondaires et tertiaires alors que la résistane
maximale est inuenée uniquement par les γ′ seondaires [75℄.
Cette étude bibliographique montre don que les prinipaux paramètres qui ont
un rle sur le omportement monotone sont les préipités seondaires de γ′. La dimi-
nution de la taille des préipités seondaires onduit à une augmentation de limite
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d'élastiité et de la résistane méanique. La taille de grains et la morphologie des
joints de grains ont également une inuene. Par ontre, l'inuene des préipités
primaires de γ′ semble être négligeable. A partir des résultats expérimentaux plu-
sieurs auteurs ont tenté de modéliser la limite d'élastiité de ertains superalliages
en fontion des paramètres mirostruturaux. Heilmaier et al. [55℄ et Milligan et al.
[3℄ ont utilisé les modèles de alul de ission résolue ritique présentés dans le pa-
ragraphe 3.2.2. Par ailleurs, Mao et al. [74℄ ont déni une loi donnant la ontrainte
à la rupture et la limite d'élastiité en fontion de la vitesse de refroidissement (et
don de la taille et la fration volumique de γ′II) pour le René88 DT.
3.3.2 Eet de la mirostruture sur le omportement en fa-
tigue
De nombreuses études ont été menées sur la fatigue des superalliages. Bon nombre
s'intéressent à l'inuene de la taille de grains. Par ontre très peu se sont réellement
foalisées sur l'inuene des préipités intragranulaires sur la fatigue. La plupart des
artiles qui en font mention aboutissent à ne onstater auun eet ou à dire que
l'amorçage sur inlusion masque les eets de mirostruture. Par ailleurs, la plupart
du temps les hangements de la mirostruture intragranulaire sont aompagnés
de hangement de taille de grains ou d'apparition de phase TCP. L'inuene des
diérents paramètres peut alors être diile à déorréler.
Eets de la taille de grains
Si les grains sont plus gros que les inlusions et les pores, l'amorçage a générale-
ment lieu sur les grains. Comme ils sont répartis de façon homogène, il est ertain
d'en avoir un au point ritique. Il y a don assez peu de dispersion en fatigue et la
prévision de la durée de vie s'en trouve failitée.
Par ontre si la taille de grains est beauoup plus petite que elle des défauts,
l'amorçage a lieu sur es défauts. De e fait, si un défaut est présent au point ritique
la durée de vie sera ourte, mais s'il n'y en a ni au point ritique, ni dans les zones
qui subissent les hargements les plus élevés, elle sera longue. Comme les défauts
sont répartis aléatoirement, il n'est pas possible de prévoir leur présene en un point
ritique ou sur des points qui  voient  un hargement prohe. Il y a don une forte
dispersion sur la durée de vie, qu'il est diile de ontrler. La ourbe minimum
sert don à établir les prévisions de durée de vie.
Même en ne onsidérant que des alliages traités en onditions supersolvus, l'in-
uene de la taille de grains n'est pas négligeable. En eet, dans l'alliage LSHR,
Gabb et al. [7℄ montrent que la taille de grains a une grande inuene sur la durée
de vie, une fois que l'on a atteint une taille susante pour éviter l'amorçage sur
inlusion. Pour es tailles, l'amorçage a lieu sur des faettes dont la taille est la taille
de grains. De e fait, plus la taille de grains est grande, plus la faette qui amore
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est grande et plus la durée de vie à amorçage est ourte.
Par ailleurs, Albreht [70℄ montre que, dans l'Udimet 720 Li, l'amplitude de
ontrainte néessaire à la propagation des ssures est très élevée (>88% de la résis-
tane maximale), de e fait la ssure se propage dans une zone déjà omplètement
plastiée où beauoup de systèmes de glissements sont ativés. Les joints de grains
représentent alors des obstales très faibles (plus il y a de systèmes de glissements
atifs plus il y a de hane pour que l'orientation de l'un d'eux oïnide ave la dire-
tion de propagation de la ssure). Cependant il observe que plus la taille des grains
est élevée, plus la durée de vie moyenne en fatigue est faible même si la variation
reste faible (un peu moins d'un ordre de grandeur entre 22 µm et 420 µm dans le
as de l'Udimet 720 Li).
La tendane générale est don la suivante : plus la taille de grains est élevée,
plus la durée de vie moyenne est ourte. Cependant, l'amorçage sur les inlusions
dans les mirostrutures à petits grains tend à augmenter la dispersion et à limiter
fortement la durée de vie minimale, indépendamment de la taille de grains.
Eets des préipités seondaires et tertiaires de γ′(γ′II et γ
′
III)
Peu d'études sur le sujet ont été menées. Souvent plusieurs paramètres miro-
struturaux ont été modiés en même temps, e qui rend assez diile la détermina-
tion de l'inuene de haun des paramètres. Pang et Reed, qui ont étudié l'inuene
de la mirostruture sur la durée de vie en fatigue, soulignent d'ailleurs la diulté à
produire des mirostrutures où un seul des paramètres mirostruturaux varie [78℄.
Cependant un regain d'intérêt pour l'inuene de la préipitation sur la fatigue et
la ompréhension des méanismes d'amorçage est à noter atuellement grâe à des
études réentes sur les alliages Udimet 500 [79℄, Nimoni 80 [80℄, Udimet 720 [78, 81℄
et LSHR [7℄.
Dans l'Udimet 720 et le RR1000, Pang et Reed [78, 81℄, onluent que la résis-
tane à l'amorçage augmente ave des grains plus ns et/ou des préipités seondaires
plus ns. Par ontre, la résistane à la propagation des ssures ourtes augmente
lorsque les grains et les γ′II et γ
′
III sont plus gros. La résistane à la propagation des
petites ssures augmente également ave une plus grande proportion de préipités
intragranulaires et ave la fration volumique de préipités intergranulaires γ′I . Ce
résultat souligne une autre des diultés liées à l'étude de la durée de vie des su-
peralliages en fatigue : la durée de vie d'un disque dépend à la fois de la résistane
à l'amorçage, à la propagation de ssures ourtes, puis de la résistane à la propa-
gation de ssures longues. Or es propriétés varient souvent en sens opposés ave
les paramètres mirostruturaux. Qui plus est, leur importane relative dépend du
hargement appliqué.
Malgré es diultés, d'autres résultats intéressants ont été obtenus. Pour Al-
breht [70℄, plus la vitesse de refroidissement est élevée ('est-à-dire plus la fration
volumique des γ′ tertiaires est grande et plus la taille des préipités seondaires est
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petite), plus la durée de vie en fatigue est grande (un peu moins d'un ordre de gran-
deur aux grandes amplitudes (1200 MPa), entre une vitesse de refroidissement de
5C/min et de 650C/min).
Flageolet a étudié le N18 à petits grains. Il montre que le vieillissement du N18
(300h à 800C) entraîne la disparition de la phase γ′III et l'apparition de phases
TCP (σ et µ). La disparition de la phase γ′III n'a pas d'eet sur la durée de vie en
fatigue pure à 700C, aussi bien en hargements alternés qu'en répétés, mais elle a
un fort eet négatif sur les essais de fatigue-uage : la durée de vie est divisée par
deux, la déformation globale est doublée, quel que soit le temps de maintien hoisi.
L'endommagement initial permettant l'amorçage et la propagation de la ssure a lieu
plus rapidement. Conernant l'absene de diérene sur la durée de vie en fatigue, elle
est probablement due à l'amorçage de ssure sur inlusion qui masque les éventuels
eets de la mirostruture. Par ailleurs, aussi bien dans le N18 standard que dans
le N18 vieilli, une déohésion des joints aux interfaes de deux préipités de γ′I et
γ′I/matrie est observée. Elle onduit à une mirossuration en volume. Les phases
topologiquement ompates ne semblent jouer auun rle [10℄.
3.3.3 Eet de la mirostruture sur la propagation de ssures
Dans les superalliages, la propagation de ssures est le plus souvent dérite par
une loi de Paris (da/dN = C∆Km). Elle s'applique généralement bien aux ssures
longues, mais est inadaptée aux petites ssures. Par exemple, dans le René 88 DT,
pour des essais de fatigue en hargement alterné (Rsig=-1, 960MPa), la loi de Pa-
ris peut s'appliquer pour des ssures d'une taille supérieures à 50 µm. Mais elle
s'applique mal en deçà de ette valeur. Or, dans le domaine de la LCF (low yle
fatigue), environ les deux tiers de la durée de vie sont onsommés avant que la ssure
ritique n'atteigne 50 µm [82℄.
Une des raisons qui expliquent l'inadaptation de la loi de Paris aux ssures
ourtes est la propagation des petites ssures par oalesene : deux petites ssures
d'orientations voisines se rejoignent pour former une ssure plus grande. Il y a don
un saut brutal dans la vitesse de propagation. Par ailleurs, Goto et Knwoles [83℄
pour l'Udimet 720Li et Boyd-Lee [84℄ rapportent que la propagation des miros-
sures est en réalité très inhomogène, propagation dans γ, arrêt aux interfaes γ/γ′,
ontournement de γ′, arrêt aux joints de grains... Elle est d'autant plus inhomo-
gène que le hargement est prohe du seuil de propagation. Boyd-Lee explique es
arrêts par la diulté à franhir les joints de grains : les ssures se propagent le
plus souvent le long des bandes de glissement. Lorsqu'elles parviennent à un joint de
grains partiulièrement irrégulier, elle doivent prendre un hemin tortueux pour se
propager et sont don ralenties. De même si les bandes de glissement de deux grains
sont fortement désorientées, il est plus diile à la ssure de se propager. Les plus
longs arrêts interviennent en eet aux joints entre deux grains fortement désorien-
tés. Ainsi, plus le heminement est tortueux, plus la résistane aux mirossures est
grande. Une autre raison est la taille de la zone plastique autour de la ssure. En
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eet, au tout début de la ssuration la taille de la zone plastique est de l'ordre de la
taille de ssure, de e fait le fateur d'intensité des ontraintes, KI , est non déni.
Par ontre, pour une ssure longue, la taille de la zone plastique est petite devant
la taille de ssure, la plastiité est alors limitée au  fond de ssure .
La diminution de la taille de grains augmente la probabilité de renontrer un
grain fortement désorienté, elle est don bénéque à la résistane à la propagation
de mirossures. Par ailleurs, un joint de grains dentelé, don plus tortueux, serait
également bénéque. D'autres essais sur de l'Astroloy [85℄ ont également montré
l'intérêt de l'ondulation aux joints de grains : bien qu'auune diérene n'ait été
visible sur les essais de tration, la vitesse de propagation des ssures longues en
fatigue-uage a été fortement diminuée.
3.3.4 Bilan
Les eets des diérents paramètres mirostruturaux sur le omportement mé-
anique et la durée de vie en fatigue sont résumés dans le Tableau 3.2. A taille
de grains xée, la durée de vie en fatigue serait don améliorée prinipalement par
un anement de la préipitation intragranulaire (γ′II et γ
′
III). En fait, il s'agit plus
probablement d'une augmentation de la ission résolue ritique due au durissement
par la préipitation. Par ontre, la résistane à la propagation des marosssures en
fatigue-uage serait améliorée par de plus gros préipités. En eet, les préipités qui
touhent le joint de grains  poussent  le joint et lui donne une forme plus tortueuse,
de e fait plus les préipités aux joints sont gros, plus l'amplitude de l'ondulation
aux joints de grains est forte. La partie suivante qui dérit les essais réalisés sur le
N18 à gros grains, nuanera un peu ette onlusion.
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Présene de γ′I -
Tab. 3.2. Inuene des paramètres mirostruturaux sur le omportement méanique et la
durée de vie. +  signie augmente, -  signie diminue,  =  signie  n'a
pas d'inuene sur . La première ase du Tableau se lit : une augmentation de
la taille de grains diminue la limite d'élastiité.
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4.1. Matrie d'essais
En première partie de e hapitre se trouve la desription des essais méaniques
réalisés. Puis on trouvera les résultats en termes de omportement et de durée de
vie. Certaines éprouvettes testées ont été observées au mirosope életronique en
transmission (MET) an de onnaître les méanismes de plastiité ativés au sein
de l'éprouvette. En dernier lieu, les fratographies de es essais ont été soigneuse-
ment observées an de déterminer le type d'amorçage, la loalisation de elui-i, et
d'obtenir d'autres informations sur les méanismes de plastiité et de propagation
de ssure.
4.1 Matrie d'essais
An d'étudier l'eet de la mirostruture sur la durée de vie, il onvient de
s'aranhir des eets d'amorçage sur inlusion. Pour ela, tous les essais méaniques
sont réalisés sur un matériau à gros grains. De plus, une température de 450C a
été hoisie ar elle présente le double avantage de limiter l'amorçage sur inlusion
et les eets de visosité. Cinq mirostrutures dont les aratéristiques visées sont
rappelées dans le Tableau 4.1 ont été testées (es aratéristiques permettent de ne


















standard air 700C 24h+800C 4h 45 200 5 30
sans γ′III air 900C 1h 50 200 0 X
γ′III ns air 650C 4h 45 200 5 10
γ′II ns eau 700C 24h+800C 4h 43 130 5 20
gros γ′II lente 700C 24h 48 1500 0 X
Tab. 4.1. Tableau réapitulatif des mirostrutures testées en fatigue. Chaune de es mi-
rostrutures a été obtenue après un traitement de mise en solution supersolvus.
La taille de grains est d'environ 50 µm. La trempe lente orrespond à un re-
froidissement four à 4C/min jusqu'à 1000C, puis 1C/min jusqu'à 900C suivi
d'une trempe à l'air.
La matrie d'essais doit permettre de déterminer, pour haque mirostruture,
le omportement inélastique du matériau sous hargement ylique ainsi que la ré-
sistane en fatigue. Une matrie de inq essais par mirostruture a don été dénie.
Elle est dérite dans le Tableau 4.2.
Le premier essai est un essai de tration simple. Il permet de onnaître les pa-
ramètres fondamentaux du omportement monotone tels que le module d'élastiité,
le module d'érouissage et la limite d'élastiité, ainsi que des paramètres utiles pour
alibrer le modèle de fatigue tels que la dutilité et la ontrainte à la rupture. La
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N 1 2 3 4 5
Essais fatigue fatigue fatigue fatigue
eetués tration Rε = −1 répétée répétée répétée*
sur toutes les monotone ∆ε =1% Rε = 0 Rε = 0 Rε = 0, 6
mirostrutures et ∆ε =1,4% ∆ε =0,9% ∆ε =0,7% ∆ε =0,4%
Tab. 4.2. Tableau réapitulatif des essais eetués sur toutes les mirostrutures. * : lors
de et essai seul le premier yle est à déformation imposée, il est poursuivi en
ontrainte imposée à 15 hertz.
vitesse de déplaement imposée est de 0,1 mm/min pour la plupart des essais donne
une vitesse de déformation prohe de la vitesse de 10−3 s−1 imposée lors des essais
de fatigue.
Le seond essai est un essai d'érouissage ylique. Il s'agit d'un essai de fatigue
alternée à niveau roissant de déformation. La solliitation est de forme triangu-
laire à vitesse de déformation imposée égale à 10−3s−1. Il a pour but de donner des
points néessaires au traé de la ourbe d'érouissage ylique. De plus, il permet
également de onnaître l'évolution de l'érouissage isotrope. Pour analyser et essai
on fait l'hypothèse qu'il n'y a pas  d'eet d'histoire  de la déformation plastique.
La ourbe d'érouissage ylique représente l'amplitude de ontrainte en fontion de
l'amplitude de déformation plastique au yle stabilisé. Pour obtenir un point de
ette ourbe, il faut don imposer une amplitude de déformation susante pour que
l'amplitude de déformation plastique ne soit pas nulle au yle stabilisé. Étant donné
l'importane du durissement ylique du N18, les amplitudes de déformation à im-
poser sont don importantes. De e fait, les durées de vie sont très faibles, de l'ordre
de quelques entaines de yles, à la limite du domaine de fatigue oligoylique.
Il a été onsidéré dans un premier temps que l'état stabilisé était atteint après
300 yles. Au vu des premiers résultats, ette valeur de 300 yles est apparue
insusante. Pour les essais suivants le niveau de déformation a don été hangé
après 500 yles. Les niveaux hoisis sont ∆ε = 1% puis ∆ε = 1, 4%.
Les troisième et quatrième essais sont des essais de fatigue répétée à 0,35% et
0,45% d'amplitude de déformation (∆ε/2) imposée. La solliitation est de forme
triangulaire à vitesse de déformation onstante égale à 10−3s−1. Ces essais per-
mettent de fournir deux points de la ourbe de relaxation de la ontrainte moyenne.
Cette ourbe représente la ontrainte moyenne relevée au yle stabilisé en fontion
de l'amplitude de déformation imposée. Ces essais visent à analyser l'inuene de
la mirostruture sur la relaxation de la ontrainte moyenne. Il est important de
onnaître ette ontrainte moyenne ar sa diminution a un eet bénéque sur la
résistane en fatigue. Les durées de vie de es essais sont de l'ordre de 103-105 yles
dans le domaine de fatigue oligoylique.
Le inquième essai est un essai à rapport de harge élevé et don à forte ontrainte
moyenne. De plus, les durées de vie visées sont longues (105−106 yles). Étant don-
100
4.1. Matrie d'essais
née la durée de vie très longue de es essais, une fréquene de 15 hertz ave une solli-
itation sinusoïdale a été hoisie an de raourir le temps d'essai. L'extensomètre
n'étant pas apable, à ette vitesse de hargement trop grande, de suivre orre-
tement les déformations, le hargement est en ontrainte imposée. La ontrainte à
imposer est hoisie de telle sorte que le hargement soit identique à un hargement
en déformation imposée entre 0,6% et 1% de déformation. C'est-à-dire que la valeur
de la ontrainte à 1% de déformation relevée lors de la première tration est impo-
sée omme ontrainte maximale du yle. La ontrainte minimale est elle relevée
lorsque le matériau est déhargé en déformation imposée jusqu'à atteindre un ni-
veau de déformation de 0,6%, suite à la première tration à 1% de déformation (f.
Figure 4.1). Le matériau subit don une première harge et déharge à déformation
imposée à faible vitesse (10−3s−1) pour relever les niveaux de ontraintes à imposer,
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Fig. 4.1. Début du hargement de fatigue de l'essai N5.
Ces inq essais par mirostruture permettent don de ouvrir une large plage de
durées de vie (102 − 106 yles), tout en mettant en évidene plusieurs aspets lefs
pour la fatigue, inluant les phénomènes de relaxation de la ontrainte moyenne et
le durissement ylique.
Des essais omplémentaires ont par ailleurs été réalisés. Contrairement aux pré-
édents, ils n'ont été eetués que sur une ou deux mirostrutures. Ils sont dérits
dans le Tableau 4.3.
- Deux essais en ontrainte imposée entre 1100 MPa et 330 MPa (Rσ = 0, 3) ont
été réalisés pour les mirostrutures sans γ′III et standard. Ces essais ont été réalisés
ave une solliitation triangulaire à la vitesse de déformation de 10−3s−1. L'objet de
es essais est de vérier qu'il n'y a pas d'inuene de la vitesse de solliitation sur
la durée de vie.
- Un essai à déformation imposée entre 0,68% et 1% pour la mirostruture ave
γ′II ns (même protoole que pour les essais à fort rapport de harge : le premier
yle est en déformation imposée, puis e sont les ontraintes maximale et minimale
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essais Rε = ε˙ variable ε˙ variable
omplé- 0,68 Rσ = −1 Rσ = 0, 3 Rε = 0, 6 Rε = 0, 6
-mentaires ∆ε = ∆σ = 1160MPa ∆σ = 770MPa ∆ε =0,4%* ∆ε =0,4%*
0,32%* Rσ = 0, 3
∆σ = 770MPa
Tab. 4.3. Tableau réapitulatif des essais omplémentaires eetués selon les mirostru-
tures. * : lors de et essai seul le premier yle est à déformation imposée, il est
poursuivi en ontrainte imposée à 15 hertz. Les essais Rε = 0, 6 et ∆ε =0,4%
sont identiques à l'essai 5 du Tableau 4.2 an de le doubler.
relevées au premier yle qui sont imposées à une fréquene de 15 hertz ave une
solliitation sinusoïdale ave un ontrle en eort imposé). Cet essai a pour but
d'obtenir une durée de vie un peu plus longue et un rapport de harge enore plus
fort.
- Un essai de fatigue alternée en ontrainte imposée entre -580 MPa et 580 MPa
pour la mirostruture standard à une fréquene de 15 hertz ave une solliitation
sinusoïdale, an d'obtenir une durée de vie longue pour un essai en fatigue alternée.
- Deux essais de tration ave diérentes vitesses de déformation imposée pour
les mirostrutures standard et ave γ′III ns, an de vérier que l'eet de visosité
est faible et de omprendre les phénomènes d'instabilités plastiques (vieillissement
dynamique).
- Enn les essais à fort rapport de harge identique à un hargement en déforma-
tion imposée entre 0,6% et 1% de déformation ont été doublés pour les mirostru-
tures ave γ′III ns et ave gros γ
′
II .
4.2 Eets de la mirostruture sur le omportement
4.2.1 Tration
Résultats expérimentaux
Pour haque mirostruture, un essai de tration à la vitesse de 0, 1 mm/min a
été réalisé (exepté pour la mirostruture sans préipités tertiaires de γ′ et pour la
mirostruture standard pour lesquelles suite à une erreur, la vitesse était respeti-
vement de 0, 15 mm/min et de 1 mm/min). La visosité étant faible à 450C, ette
erreur ne modie pas la limite d'élastiité à 0,2% de déformation plastique, R0,2.
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Les ourbes de tration sont représentées sur la Figure 4.2. Des instabilités dans le
domaine plastique peuvent y être observées, en partiulier sur les ourbes des mi-
rostrutures standard (noire) et ave γ′III ns (vert). Elles sont probablement dues
à un eet de vieillissement dynamique (f. Annexe A.6).
La Figure 4.2b montre que la limite d'élastiité dépend fortement de la miro-
struture. Plus de 300 MPa séparent les limites d'élastiité maximale et minimale.
Les préipités seondaires de γ′ ont une inuene beauoup plus grande que les
préipités tertiaires de γ′. En eet, la limite d'élastiité maximale orrespond au
matériau ave la mirostruture à γ′II ns (ourbe bleue) et la limite d'élastiité
minimale à la mirostruture à gros γ′II (ourbe violette). Étant donné que les préi-
pités seondaires de γ′ représentent la plus forte fration volumique (environ 45% de
préipités seondaires et 5% de préipités tertiaires), e résultat est attendu. Cepen-
dant, l'inuene des préipités tertiaires n'est pas négligeable. Ils ontribuent eux
aussi à augmenter la limite d'élastiité, omme le montre la diérene de 100 MPa
entre les limites d'élastiité des mirostrutures standard (taille de γ′III d'environ
30 nm) et ave des préipités γ′III ns (taille de γ
′
III d'environ 10 nm). Un résultat
plus inattendu est que la limite d'élastiité du N18 ave une mirostruture sans
préipités tertiaires est plus élevée que elle orrespondant à la mirostruture ave
des préipités tertiaires ns. Elle devrait être plus faible du fait de l'absene de pré-
ipités tertiaires qui partiipent au durissement. Cependant, on peut supposer que
les préipités tertiaires de γ′ d'une taille inférieure à 10 nanomètres de diamètre sont
trop petits pour ontribuer au durissement. Auquel as les deux mirostrutures
devraient avoir la même limite d'élastiité. D'autre part, dans le as de la miro-
struture sans préipités tertiaires, la oalesene des tertiaires durant le traitement
thermique est responsable d'un grossissement des préipités seondaires qui réduit
légèrement la taille des ouloirs de matrie. Ce phénomène entraîne don un léger
durissement du matériau.
Il est diile de trouver une tendane pour la ontrainte à rupture ou l'allon-
gement à la rupture, e dernier est ompris entre 15 et 20% pour toutes les miro-
strutures exepté pour la mirostruture à gros γ′II pour laquelle il dépasse 35%.
Les dutilités mesurées après haque essai de tration sont reportées dans le
Tableau 4.4. La dutilité (Du) est dénie par l'équation suivante :
Du = −100log(1− d0 − df
d0
) (4.1)
où d0 désigne le diamètre initial de l'éprouvette et df le diamètre nal.
Tout omme pour l'allongement à rupture, les dutilités sont très prohes, om-
prises entre 10 et 12,5%, exepté pour la mirostruture à gros γ′II , pour laquelle elle
dépasse 20%.
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γ’   finsII
standard
sans   ’γ III
’   finsIIIγ




















γ ’   finsII
standard
sans   ’γ III
’   finsIIIγ
gros   ’IIIγ
Fig. 4.2. Courbes de tration monotone des mirostrutures testées. a) Courbe omplète,
déformation déduite du déplaement de la traverse. b) Débuts des ourbes, dé-
formation mesurée ave un extensomètre.
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III ns gros γ
′
II
dutilité (%) 10,5 10 11,5 12,5 21
limite d'élastiité R0,2% (MPa) 1135 1048 975 920 812
ontrainte à rupture (MPa) 1680 1574 1666 1500 1696
allongement à rupture (%) 16,1 14,3 19,1 18,5 35,8
Tab. 4.4. Résultats des essais de tration et omparaison des mirostrutures.
Estimation du seuil de plastiité
La ission résolue ritique est la ission résolue minimale pour laquelle une dis-
loation parvient à se mouvoir dans le ristal. Le seuil de plastiité est la ontrainte
à partir de laquelle une déformation plastique est observée dans le polyristal. Du
fait du grand nombre de grains qui onstituent un polyristal, et des propriétés des
ristaux ubiques à faes entrées, il est possible de passer de la ission résolue ri-
tique à la limite de plastiité simplement en multipliant la ission résolue ritique
par 2, puisque les premiers grains qui vont se déformer sont eux dont le fateur de
Shmid est élevé ('est-à-dire eux orientés à 45par rapport à l'axe de tration).
Dans e as, le fateur de Shmid m vaut 0,5. Toutefois, ette estimation assimile la
ontrainte loale à la ontrainte marosopique.
Les ourbes de tration des éprouvettes présentant diérentes mirostrutures
indiquent des limites d'élastiité à 0,2% diérentes. On suppose que le début de la
plastiité est identique pour toutes les mirostrutures et que les éarts onstatés
sont dus uniquement à une diérene de seuil de plastiité. (On peut estimer la
valeur de l'érouissage entre 0 et 0,2% de déformation plastique grâe au modèle
de omportement marosopique identié au paragraphe 7.1.3 du Chapitre 8). La
valeur de la ission résolue ritique est alors obtenue en divisant le seuil de plastiité
ainsi mesuré par deux. Les valeurs obtenues sont données dans le tableau 4.5.




III ns gros γ
′
II
R0,2% (MPa) 1135 1048 975 920 812
érouissage 0->0,2% 240 240 240 240 240
seuil de plastiité 895 808 735 680 572
ission résolue ritique τ 447 404 367 340 281
Tab. 4.5. Résultats des essais de tration et des aluls de la ission résolue ritique à
450C.
Estimation de la ission résolue ritique
Dans le N18, les préipités tertiaires sont plutt sphériques et les seondaires
plutt uboïdaux. Étant donné que toutes les approhes dérites dans le para-
graphe 3.2.2 sont érites pour des préipités sphériques, il est néessaire de dénir et
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d'estimer le rayon équivalent pour les appliquer aux préipités seondaires de N18.
Le rayon équivalent est ii déni omme elui d'une sphère de même volume que le
uboïde. Par ailleurs, les ontributions des diérentes populations seront simplement
additionnées. Cette approximation est usuellement adoptée dans la littérature [51℄.
La ission résolue ritique s'érit don :
τ = τmatrice +∆τg′II +∆τg′III (4.2)
Le durissement dû au mist est ii négligé. En eet, Rao et al. [59℄ démontrent
qu'il a une inuene prinipalement dans le as des gros préipités et des fortes
énergies de paroi d'antiphase. Or, mis à part pour la mirostruture à gros γ′II , e
n'est pas le as ii.
Il est important de noter que l'étude au mirosope életronique en transmission
(MET) des méanismes de déformation a montré qu'il y avait assez peu de plastiité
lors des essais yliques et que ette plastiité se manifestait prinipalement par du
isaillement sauf pour la mirostruture à gros γ′II . Les approhes dérites dans le
paragraphe 3.2.2 devraient don mener à la séletion du isaillement plutt que du
ontournement d'Orowan.
Ces approhes néessitent également de onnaître un ertain nombre de para-
mètres matériau, tels que l'énergie de paroi d'antiphase, le module de isaillement,
ou la ission résolue ritique de la matrie seule. La valeur du veteur de Burgers,
b, est de 0,25 nm. Divers travaux [86, 87, 88, 89℄ donnent des valeurs d'énergie de
paroi d'antiphase omprises entre 100 et 300 mJ/m2 pour les superalliages à base
de nikel. Le module de isaillement est de l'ordre de 80 GPa. Espié [90℄ a évalué la
ission résolue ritique de la matrie de l'AM1 à 73 MPa à 25C et à 650C.
Les résultats obtenus ave les tailles et les frations volumiques mesurées expéri-
mentalement, pour une valeur de l'énergie de paroi d'antiphase de 240 mJ/m2, un
module de isaillement de 80 GPa, une ission résolue ritique de la matrie seule
de 85 MPa, w=3,34, b=0,25 nm et Tl =
Gb2
2
=2,5e-9 N , ave les équations utilisées
par Heilmaier pour l'IN100 [55℄ sont présentés dans le tableau 4.6.
Pour les disloations fortement ouplées, l'équation 3.8 est utilisée :











(0, 94 ∗ (1 + f 1/2/2))[56℄
Pour les disloations faiblement ouplées, l'équation 3.9 est utilisée :











Pour haque population de préipités, l'inrément de ission résolue ritique
qu'engendre ette population est déterminé en hoisissant le méanisme qui donne
l'inrément minimal. Les diérents inréments sont ensuite additionnés.
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III ns gros γ
′
II huile
τ expérimentale (MPa) 447 404 367 340 286 430
τ méthode Reppih (MPa) 447 402 364 348 168 432
Tab. 4.6. Comparaison de la ission résolue ritique déterminée à partir des essais expéri-
mentaux à elle alulée ave le modèle.
Les valeurs des paramètres matériau ont été déterminées an de orrespondre au
mieux aux inq premières mirostrutures. La valeur hoisie pour l'énergie de paroi
d'antiphase, 240 mJ/m2, est onforme à elles rapportées dans la littérature pour e
type d'alliages [86, 87, 88, 89℄. La valeur hoisie pour la ission résolue ritique de
la matrie seule, 85 MPa, semble du bon ordre de grandeur, omparativement aux
résultats d'Espié [90℄. Le alul pour la mirostruture à gros γ′II est en assez mauvais
aord ave es modèles. Cependant, la forme des préipités seondaires pour ette
mirostruture est très morelée. De e fait, onsidérer que la forme des préipités
est assimilable à une sphère ou à un ube ne onvient pas. Elle est probablement
plus semblable à une série de ubes de plus petite dimension. Elle est représentée
sur la Figure 4.3.
La dernière mirostruture, obtenue après trempe à l'huile et double revenu stan-
dard (700C/24h et 800C/4h), a été testée après avoir alibré le modèle de alul
de ission résolue ritique ave les données issues des inq mirostrutures de ette
étude. Elle sert de validation à l'identiation réalisée. La ission résolue ritique
obtenue pour ette mirostruture est en bon aord ave la ission résolue ritique
expérimentale. L'identiation est don valide. Par ontre, la mirostruture à gros
préipités seondaires a montré que ette identiation n'était pas valable pour les
gros préipités de taille supérieure au miromètre.
Fig. 4.3. Forme d'un préipité seondaires de γ′ d'une taille d'environ 3 µm, pour la mi-
rostruture à gros γ′II (MEB életrons seondaires).
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Utilisation du modèle de préipitation pour la prévision de la limite
d'élastiité
Dans le hapitre préédent, un modèle de préipitation a été déni et alibré
pour le N18. Il est utilisé ii puis assoié au modèle de alul de la ission résolue
ritique an de vérier que es deux modèles permettent de aluler la limite d'élas-
tiité à partir du traitement thermique appliqué. Le Tableau 4.7 montre les résultats
d'estimation de ission résolue ritique à partir des ourbes de tration, à partir du
alul à l'aide des paramètres mirostruturaux expérimentaux et à partir des para-
mètres expérimentaux alulés ave le modèle de préipitation de la Partie I. Pour
la mirostruture ave des préipités seondaires ns, il y a un éart entre la ission
résolue ritique alulée à partir des paramètres mirostruturaux expérimentaux et
elle alulée à partir des paramètres mirostruturaux alulés, probablement pare
que la vitesse de trempe n'a pas été mesurée, et qu'elle est diérente de la vitesse
de trempe modélisée. De e fait les paramètres mirostruturaux sont légèrement
diérents. Néanmoins l'éart reste raisonnable.




III ns gros γ
′
II
τ expérimentale (MPa) 447 404 367 340 286
τ alulée (données expérimentales) (MPa) 447 402 364 348 168
τ alulée (données alulées) (MPa) 424 406 359 346 191
Tab. 4.7. Caluls de ission résolue ritique.
Disussion sur le alul du seuil de plastiité
Pour l'IN100, Kozar et al. [91℄ ont utilisé le même type d'approhe pour al-
uler la limite d'élastiité à partir de la mirostruture. Ils prennent en ompte le
durissement en solution solide de la matrie et la ontribution des préipités pri-
maires de γ′. On onsidère ii que le durissement en solution solide de la matrie γ
est prohe pour toutes les mirostrutures (la fration volumique totale de préipi-
tés étant identique pour toutes les mirostrutures, ette hypothèse est raisonnable,
malgré de probables petites variations de omposition des préipités de γ′). Le dur-
issement de solution solide est don diretement intégré à la résistane de γ. Kozar
et al. trouvent ette méthode utile pour prévoir la limite d'élastiité an d'optimi-
ser le traitement thermique. Par ontre ils onstatent qu'il est diile de prévoir
la ontribution des préipités tertiaires (ar il est diile de mesurer leur fration
volumique et leur himie et don de pouvoir alibrer le modèle), alors même que
eux-i ont une inuene signiative sur la limite d'élastiité.
Il en va de même pour le modèle présenté i-dessus pour l'alliage N18. La ontri-
bution des préipités de γ′III peut varier de plus de 100 MPa pour une diérene de
quelques nanomètres au niveau de la taille moyenne des préipités, alors qu'elle est
elle-même très diile à mesurer. C'est pourquoi un modèle de préipitation est un
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moyen d'étudier l'inuene des variations de la taille et de la fration volumique des
γ′III , sans investigations expérimentales poussées de la mirostruture. Par ontre,
le modèle n'est pas des plus ables dans la prévision de la fration volumique de
γ′III , qu'il a tendane à sous-estimer. De plus, pour la taille alulée des γ
′
III , l'inré-
ment de ission résolue ritique dû à ette population alulé par le isaillement par
des paires de disloations fortement et faiblement ouplées est le plus souvent assez
prohe. La ontribution de la population de γ′III est don d'autant plus diile à
prévoir que le modèle à appliquer n'est pas lairement déni.
4.2.2 Érouissage ylique
Résultats expérimentaux
Toutes les mirostrutures présentent un très fort durissement ylique, qui peut
aller au-delà de 200 MPa, à tel point que la plupart des yles stabilisés sont prati-
quement élastiques adaptés, omme le montre la Figure 4.4. L'éart entre la ourbe
ylique et la ourbe monotone est à peu près identique pour toutes les mirostru-
tures, omme le montre la Figure 4.5. Seul le matériau ave une mirostruture à
γ′III ns semble durir davantage, et sa ourbe d'érouissage ylique rejoint et même
passe au-dessus de elle de la mirostruture sans γ′III .
La durée de vie des essais d'érouissage ylique est très faible, de l'ordre de
quelques entaines de yles. Pour observer une plastiité ylique, il faut en eet
atteindre un niveau d'amplitude de déformation de l'ordre de 0,7%, pour lequel la
durée de vie est très ourte. Or, pour les disques de turbine haute pression, une
durée de vie supérieure à 104 yles est souhaitée. Par onséquent, le matériau dans
les onditions de servie tend à être élastique adapté ave une plastiité ylique
quasi nulle au yle stabilisé. La plastiité ylique n'a don a priori que très peu
d'inuene sur la durée de vie d'un disque en N18.
Identiation de l'érouissage isotrope
L'alliage N18 présente un très fort durissement ylique, quelle que soit sa mi-
rostruture. Il onvient don d'introduire un érouissage isotrope onséquent. L'am-
plitude du durissement est d'environ Q=240 MPa. Cependant e durissement y-
lique est assez lent. Il peut durer jusqu'à 500 yles. Ce durissement est déni
par :
R = σM − σM0 = Q(1− exp(−4p)) (4.3)
ave σM la ontrainte maximale et σM0 la ontrainte maximale au premier yle .
Dans e modèle, qui suppose une évolution exponentielle de e durissement, Q
représente l'amplitude du durissement, et b aratérise la vitesse. p représente la



































γ ’   finsII
standard
sans   ’γ III
’   finsIIIγ



















γ ’   finsII
standard
sans   ’γ III
’   finsIIIγ
gros   ’IIIγ
Fig. 4.4. Cyles stabilisés des diérentes mirostrutures : a) de l'essai de fatigue d'am-
plitude de déformation totale 0,45% et de rapport de harge Rε=0, b) de l'essai
de fatigue de rapport de harge Rε=-1 lors du seond niveau d'amplitude de
déformation totale, pour ∆ε = 1,4%.
110
4.2. Eets de la mirostruture sur le omportement
représente le tenseur des déformations plastiques en supposant la partition de la
déformation totale (ε
∼
) en déformation plastique (ε
∼
p












L'amplitude du durissement Q est égale à la diérene entre la ontrainte maxi-
male au premier yle (σM0) et la ontrainte maximale au yle stabilisé (σMstab).
Pour onnaître la vitesse de durissement, il onvient don de traer la ourbe
σM − σM0
σMstab − σM0 en fontion de la déformation plastique umulée p dans un diagramme
semi-logarithmique [32℄. La valeur de b s'obtient alors en herhant la ourbe y =
1− e−bx qui orrespond au mieux aux valeurs expérimentales. Comme le montre la
Figure 4.6, la valeur b = 4 onvient pour le superalliage N18 à gros grains. Ii, on
onstate que toutes les mirostrutures présentent le même durissement ylique.
On peut don hoisir un durissement ylique indépendant de la mirostruture.
σM − σM0
σMstab − σM0 = 1− exp(−4p) (4.5)
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γ ’   finsII
standard
sans   ’γ III
’   finsIIIγ
gros   ’IIγ
Fig. 4.5. Courbes d'érouissage des essais monotones et yliques des mirostrutures tes-
tées. Les ourbes monotones sont représentées en traits pleins. Les points repré-
sentent les valeurs expérimentales obtenues pour onstruire la ourbe d'érouis-
sage ylique. Les ourbes d'érouissage ylique extrapolées à partir de es points
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sans   ’  0,5%γ II
sans   ’  0,7%γ II
’   fins 0,5%γ III
’   fins 0,7%γ III
gros  ’   0,5%γ II
gros  ’   0,7%γ II
y=240(1−exp(−4*x))
Fig. 4.6. Durissement ylique fontion de la déformation plastique umulée.
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4.2.3 Relaxation de la ontrainte moyenne
Les essais yliques de tration répétée (Rε=0) permettent de traer la ourbe
de relaxation de la ontrainte moyenne relevée au yle stabilisé (à mi-durée de
vie) et reportée en fontion de la variation totale en déformation imposée (∆ε).
La Figure 4.7 présente ette ourbe de relaxation pour les mirostrutures testées.
La ourbe théorique est traée selon l'approhe du  military handbook  [92℄ :
σ¯ = R0,20/0 − E∆ε/2 pour Rε = 0.
Les ourbes traées ii orrespondent à un seul rapport de harge, mais diérentes
mirostrutures. Le module d'élastiité de haune des ourbes est identique (196000
MPa), mais la limite d'élastiité est diérente pour haque mirostruture, omme
remarqué sur les ourbes de tration monotone. La limite d'élastiité est don le seul
paramètre qui varie sur es ourbes. Or, les ontraintes moyennes mesurées se plaent
sur es ourbes théoriques pour toutes les mirostrutures. La limite d'élastiité a
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  ’   finsIIγ
standard
sans   ’IIIγ
  ’    finsIIIγ
gros   ’γ II
Fig. 4.7. Courbes de relaxation de la ontrainte moyenne des mirostrutures testées. Les
points expérimentaux sont reportés, ainsi que les ourbes théoriques σ¯ = R0,2 −
E∆ε/2 pour Rε = 0 à 450C. La ourbe noire roissante orrespond à σ¯ = E∆ε/2.
Par ailleurs, la relaxation de la ontrainte moyenne est très faible, e qui ex-
plique la onordane entre les ourbes traées et les points expérimentaux. A titre
d'exemple, en omparant le yle stabilisé et le yle initial (Figure 4.8) de l'éprou-
vette ave une mirostruture standard soumise à l'essai de fatigue répétée N3
(Rε = 0, ∆ε = 0, 9%), il est onstaté que la ontrainte moyenne s'est très peu
relaxée. La ontrainte maximale des deux yles reste quasiment identique.
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Fig. 4.8. Cyle initial (en noir) et yle stabilisé (en rouge) de l'éprouvette ave une mi-
rostruture standard soumise à un hargement Rε = 0, ∆ε = 0, 9%.
4.2.4 Miroméanismes de déformation
Les mirostrutures de déformation dans le fût de diérentes éprouvettes ont été
observées au Mirosope Életronique en Transmission (MET). An de réaliser es
observations, des disques de 3 millimètres de diamètre et d'un millimètre d'épaisseur
ont été extraits du entre du fût des éprouvettes rompues. Ces disques ont été polis
méaniquement jusqu'à une épaisseur d'environ 120 µm, puis ont subi un perçage
életrohimique. Les détails tehniques sont préisés en Annexe A.1.
Les mirostrutures de déformation dans le fût des éprouvettes A07 et C03 ont
été observées au MET. Ces éprouvettes ont été testées en fatigue répétée à une
amplitude de déformation de 0,35%. Pour e hargement en fatigue très peu de
plastiité est umulée à haque yle, elui-i est don pratiquement  élastique
adapté . La mirostruture de l'éprouvette A07 est standard et elle de l'éprouvette
C03 ontient des préipités tertiaires plus ns (environ 10 nm au lieu de 30 nm). Les
mirographies typiques obtenues pour es éprouvettes sont visibles sur la Figure 4.9.
Pour la mirostruture ave les préipités tertiaires de γ′ les plus ns, il y a très
peu de disloations dans le matériau. La mirographie de la Figure 4.9-b présente
quelques disloations qui semblent ontourner les préipités seondaires de γ′.
La mirostruture standard présente de nombreux défauts aratérisés par des
franges d'interférene (Figure 4.9-a) orrespondant à des fautes d'empilement ou des
fautes omplexes ausées par le passage des disloations partielles de Shokley. Ces
franges se retrouvent de façon homogène dans tous les grains, ontrairement aux
quelques disloations observables dans la mirostruture ave des γ′ tertiaires ns.
Ces fautes sont présentes à la fois dans le préipité et dans la matrie, les deux sont
don isaillés, 'est-à-dire que le préipité n'est pas ontourné. Par ailleurs, trois
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systèmes de fautes sont observés ii, orrespondant probablement à trois plans de
glissement {111}. Plusieurs systèmes sont don ativés pour aommoder la défor-
mation.
a) b)
Fig. 4.9. Mirostrutures de déformation dans le fût des éprouvettes A07 (a) et C03 (b)
testées en fatigue répétée à une amplitude de déformation de 0,35% en amplitude
de déformation. La mirostruture de l'éprouvette A07 est standard et elle de
l'éprouvette C03 ontient des γ′ tertiaires plus ns que eux de la mirostruture
standard (MET).
Les mirostrutures de déformation des éprouvettes C08 et C14 testées en fatigue
répétée à 0,45% d'amplitude de déformation sont présentées sur la Figure 4.10. La
mirostruture de l'éprouvette C08 est à γ′ seondaires ns tandis que la miro-
struture de l'éprouvette C14 est à gros γ′ seondaires. Elles représentent don





0,2 =812 MPa). De e fait, pour ette solliitation, les yles de fatigue de
l'éprouvettes C08 à γ′II ns sont très rapidement élastiques adaptés, tandis que eux
de C14 à gros γ′II sont  ouverts , 'est-à-dire présentent un umul de la plastiité
visible marosopiquement à haque yle jusqu'à rupture (f. Figure 4.4b). Cette
diérene de plastiité est observable dans les mirostrutures de déformation. En
eet sur la mirostruture de déformation de l'éprouvette C14 de très nombreuses
disloations sont observables (Figure 4.10-b). Au ontraire, quelques disloations de
matrie isolées et quelques franges d'interférene dues à des fautes d'empilement sont
visibles dans la mirostruture de déformation de l'éprouvette C08 (Figure 4.10-a).
Par ailleurs pour la mirostruture de déformation de l'éprouvette C14, de nombreux
petits segments retilignes sont observables dans les préipités. Ces segments sont
des paires de disloations vis qui isaillent les préipités.
Lorsque l'on observe les éprouvettes ayant subi l'essai de durissement ylique
(fatigue alternée à 0,5% puis à 0,7% d'amplitude de déformation), une densité très
élevée de disloations est présente dans les ouloirs de matrie γ.
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a) b)
Fig. 4.10. Mirostrutures de déformation dans le fût des éprouvettes C08 (a) et C14 (b)
testées en fatigue répétée à 0,45% en amplitude de déformation. La mirostru-
ture de l'éprouvette C08 ontient des préipités seondaires de γ′ plus ns que
la mirostruture standard et l'éprouvette C14 des préipités seondaires de γ′
plus gros (MET).
Les disloations apparaissent don d'abord dans la matrie, puis ommene à
se propager en isaillant les préipités dans la plupart des mirostrutures. Lorsque
la solliitation est plus forte les disloations s'aumulent prinipalement dans la
matrie, mais on observe également des segments de disloations dans les préipités
(mirostruture à gros préipités seondaires de γ′). On peut noter également que
pour une solliitation donnée, omme attendu, plus la limite d'élastiité est basse,
plus les disloations sont nombreuses.
4.3 Eets de la mirostruture intragranulaire sur
la durée de vie en fatigue
4.3.1 Analyse des essais de fatigue
Essais en Rε = −1
La Figure 4.11 représente les résultats de fatigue alternée en fontion des ampli-
tudes de déformation totale imposée (Figure 4.11a) et de ontrainte (Figure 4.11b)
relevées au yle stabilisé. Auune tendane ne se dégage de es résultats. Le mul-
tiamorçage surfaique observé pour e type d'essai masque probablement les eets
éventuels de la mirostruture.
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∆ε=1,4 /o o ∆εp =0/ ∆σ     ∆ε=E/
  ’  finsIIγ
standard
sans   ’IIIγ
  ’   finsIIIγ
gros  ’  γII
∆ε=1,8 /o o
Fig. 4.11. Essais en Rε = −1 ave deux niveaux de déformations imposées. a) Amplitude
de déformation en fontion de la durée de vie, b) Courbe de Wöhler, ontrainte
maximale en fontion de la durée de vie.
Essais en Rε = 0
Les essais de fatigue répétée n3 et 4 (Rε = 0 et ∆ε =0,7% ou 0,9%) ont montré
que, lors d'essais à déformation imposée, la ontrainte moyenne était fortement liée
à la limite d'élastiité. Or, omme dérit au paragraphe 3.2, une augmentation de
la ontrainte moyenne, toutes hoses égales par ailleurs, onduit à une diminution
de la durée de vie. Comme le N18 durit fortement, dans es essais, l'amplitude
de déformation plastique observée est très faible ou nulle, l'amplitude de ontrainte
est don diretement liée à l'amplitude de déformation imposée (∆σ = E∆ε). Pour
es essais, on a don, au yle stabilisé, des amplitudes de déformation totale, de
déformation plastique et de ontrainte qui ne varient pratiquement pas d'une mi-
rostruture à l'autre. La seule diérene réside don dans la valeur de la ontrainte
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moyenne. Si toutes les mirostrutures présentent la même résistane à la fatigue,
elles onduisant aux plus fortes ontraintes moyennes devraient avoir des durées
de vie plus ourtes. Comme à amplitude de ontrainte xée, la ontrainte maximale
augmente ave la ontrainte moyenne (f. Figure 4.12), en représentant une ourbe
de Wöhler : ontrainte maximale fontion de la durée de vie (pour une amplitude de
déformation totale et de ontrainte imposée), les points devraient s'aligner sur une
ourbe déroissante.
Fig. 4.12. Shéma du premier yle de deux matériaux ayant des limites d'élastiité dié-
rentes dans le as d'un essai à déformation imposée à un rapport de harge
élevé, illustrant l'inuene de la limite d'élastiité sur la réponse en termes
de ontrainte moyenne. L'amplitude de déformation et le rapport Rε sont les
mêmes. Le yle est élastique adapté et les deux matériaux ont le même module
d'élastiité don ils ont la même amplitude de ontrainte. Leurs réponses en
termes de ontraintes moyennes sont ependant très diérentes, ar ils n'ont pas
la même limite d'élastiité.
Une ertaine tendane pourrait être dégagée à partir des résultats d'essais de
fatigue répétée n4 Figure 4.13. Cependant, les durées de vie restent prohes. Trop
prohes, en fait, pour pouvoir exlure que ette tendane n'est pas due à la dispersion
expérimentale. De plus, et eet n'est pas visible sur la ourbe de Wöhler de l'essai
N3 sur la Figure 4.13b, qui se trouve dans le domaine où la déformation plastique
au yle stabilisé n'est pas totalement nulle. L'eet de ontrainte moyenne étant plus
important pour les durées de vie longues, un essai à durée de vie de l'ordre de 106 a
été réalisé pour haque mirostruture.
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Fig. 4.13. Essais en Rε = 0. a) Amplitude de déformation totale en fontion de la durée
de vie, b,) Courbes de Wöhler, ontrainte maximale en fontion de la durée de
vie (b ∆ε = 0, 9% et  ∆ε = 0, 7%).
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Essais à fort rapport de harge, Rε = 0, 6
Les essais à fort rapport de harge (essai n5) ont pour but de mesurer l'inuene
de l'éart de ontrainte moyenne induit par la mirostruture sur la réponse mé-
anique et en onséquene sur la durée de vie en fatigue. Des essais à déformation
imposée entre 0,6% et 1%, ont don été menés. En fait, omme es essais étaient
trop longs pour une vitesse de déformation imposée de 10−3 s−1, la déformation a
été imposée lors du premier yle, puis e sont les ontraintes maximale et minimale
relevées lors de e premier yle qui ont été imposées. Le test s'est poursuivi en
ontrainte imposée à la fréquene de 15 hertz. Étant donné que, pour un tel rapport
de harge, le yle est élastique adapté dès le premier yle, et essai est semblable
à un essai à déformation imposée entre 0,6% et 1%. La ontrainte maximale de es
essais est don liée à la limite d'élastiité, puisqu'il s'agit de la ontrainte orres-
pondant à 1% de déformation sur la ourbe de tration. Le module d'élastiité ne
varie pas et le yle est élastique adapté. L'amplitude de ontrainte du yle est
don égale au module d'élastiité multiplié par l'amplitude de déformation totale
(∆σ = E∆ε) et est par onséquent identique pour toutes les mirostrutures. De
e fait, la ontrainte moyenne, égale à la ontrainte maximale moins l'amplitude
de ontrainte (σ¯ = σmax − ∆σ/2), varie omme la ontrainte maximale, et don,
varie ave la limite d'élastiité qui dépend elle-même de la mirostruture. Ces es-
sais présentent don, la même amplitude de déformation, la même amplitude de
ontrainte, mais une ontrainte moyenne diérente, induite par la mirostruture.
Comme le montre la Figure 4.14, leurs durées de vie ont tendane à se lasser en
ordre inverse des ontraintes maximales et don des limites d'élastiité ('est-à-dire
que la durée de vie augmente quand la ontrainte moyenne diminue). L'inuene
de la mirostruture sur la limite d'élastiité jouerait don un rle sur la ontrainte
moyenne et la durée de vie lors d'essais à déformation imposée. Néanmoins e rle
est faible pour es hargements. En eet, l'éprouvette ave une mirostruture ave
γ′II ns a assé sur une ssure préexistente, réée lors de la trempe. Sa durée de vie
est don réduite par rapport à elle d'une éprouvette intate de même mirostru-
ture. De plus, l'éart entre la durée de vie de l'éprouvette ave une mirostruture
ave γ′III ns et elle ave une mirostruture standard, tout omme elui entre la
durée de vie de l'éprouvette ave une mirostruture ave gros γ′II et elle ave une
mirostruture sans γ′III est de l'ordre de la dispersion expérimentale usuelle sur es
alliages. Malgré ela, les essais qui ont été doublés présentent, eux, une dispersion
beauoup plus faible. Cela indiquerait que les diérenes de durées de vie observées,
bien que faibles, sont eetivement dues à la mirostruture. Par ailleurs, un autre
phénomène doit sans doute être pris en ompte puisque les éprouvettes ave les mi-
rostrutures sans γ′III et ave γ
′
III ns présentent pratiquement la même ontrainte
moyenne mais pas la même durée de vie.
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Fig. 4.14. Essais en Rε = 0, 6. a) Amplitude de déformation totale en fontion de la durée
de vie, b) Courbes de Wöhler, ontrainte maximale en fontion de la durée de
vie.
4.3.2 Sites d'amorçage et dispersion expérimentale
La loalisation des sites d'amorçage varie en fontion de l'amplitude de défor-
mation imposée. Pour une amplitude de déformation faible d'environ 0,2% (essais
en ontrainte imposée entre 1100 MPa et 330 MPa de façon à respeter le rapport
Rε=0,6) l'amore se présente omme une faette ou un groupe de faettes, interne
mais généralement prohe de la surfae. Pour les amplitudes de déformation plus
importantes (0,35% et 0,45%), des amorçages surfaiques et sub-surfaiques sont
observés. Il peut y avoir plusieurs amores au sein d'une même éprouvette, les amor-
çages surfaiques étant les plus fréquents et les plus ritiques. L'amore se présente
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omme une faette d'un plan {111} orienté à 45par rapport à l'axe de tration.
Pour une amplitude de déformation enore plus élevée (0,7%), auune éprouvette ne
présente moins de trois zones d'amorçage. Il s'agit, là aussi, de faettes surfaiques
ou sub-surfaiques.
Les essais à durées de vie longues présentent plus de dispersion onernant la
nature des sites d'amorçage. L'essai n5 de la mirostruture à γ′II ns (Rε = 0, 6
et ∆ε = 0, 4%) présente un amorçage sur une ssure due à la trempe. Sa durée
de vie est don très ourte, un ordre de grandeur de moins que toutes les autres
mirostrutures. L'essai omplémentaire Rσ = 0 et ∆σ = 1160 MPa mené sur une
éprouvette ave la mirostruture standard a amoré sur une très grande faette
d'environ 300 µm, surfaique et très inlinée (>45) par rapport à l'axe de tration.
Sa durée de vie a don probablement été raourie par et amorçage sur e très
gros grain surfaique. L'essai omplémentaire Rσ = 0, 3 et ∆σ = 770 MPa de la
mirostruture sans γ′III a quant à lui amoré sur une très grande faette interne de
200 µm.
Deux des essais N5 ont été doublés an d'avoir une idée de la dispersion expé-
rimentale de la mesure de la durée de vie. Les durées de vie des essais doublés sont
très semblables (638000 et 535000 yles pour la mirostruture à gros γ′II et 218000
et 250000 yles pour la mirostruture à γ′III ns). Leurs amorçages sont également
assez semblables : sur des faettes périphériques.
Pour la majeure partie des essais, l'amorçage se produit sur une faette périphé-
rique. Par ontre, lorsque l'amore est interne, la durée de vie semble plus longue. Il y
a don probablement un eet de bord qui aboutit à une onentration de ontrainte
dans la zone extérieure de l'éprouvette. Cependant, la base d'essais est un peu ré-
duite pour pouvoir onlure sur la dispersion de la durée de vie dans le N18 à gros
grains. En eet, les deux seuls essais doublés ont exhibé le même type d'amorçage
et la même durée de vie.
Investigation de l'amorçage sous très fortes ontraintes
Les éprouvettes ayant subi l'essai N2, ave une amplitude de déformation de
0,7%, présentent toutes un multi-amorçage en surfae. De e fait, il est assez naturel
de penser que d'autres ssures non-ritiques ont pu s'amorer dans l'éprouvette. De
fait, un grand nombre de ssures non-ritiques sont visibles sur une oupe longitudi-
nale de l'éprouvette C02 (mirostruture à γ′III ns). Une investigation de es sites
d'amorçage non-ritiques a été menée en MEB an de déterminer si la propagation
de ssures ourtes est intra ou intergranulaire. Pour ela le fût de l'éprouvette a été
déoupé longitudinalement puis poli méaniquement jusqu'à une nesse de 3 µm.
Toutes les ssures observées sont débouhantes et orientées prinipalement à
environ 45par rapport à l'axe de tration. Deux exemples de ssures non-ritiques
sont montrés sur la Figure 4.15.
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σt
σt
Fig. 4.15. Fissures non-ritiques dans le fût de l'éprouvette C02 testée en fatigue répétée
à 0,7% en amplitude de déformation. La mirostruture de ette éprouvette
ontient des γ′ tertiaires plus ns que eux de la mirostruture standard (MEB).
Amorçage et plan ristallin
À l'aide de deux mirographies de la zone d'amorçage d'une éprouvette, déalées
d'un angle de 10, la zone d'amorçage a été dérite en 3 dimensions. Connaissant alors
l'orientation par rapport à l'éprouvette des faettes visibles dans la zone d'amorçage,
il a été possible de proéder à une analyse EBSD de ertaines de es faettes an de
déterminer leurs orientations ristallographiques. Deux faettes ont été analysées,
haune sur une éprouvette diérente. L'une est la faette d'amorçage, l'autre est
une faette ontigüe à la faette d'amorçage. Ces deux faettes orrespondent à des
plans de type {111}. L'amorçage est don bien lié à des phénomènes de plastiité
dans les grains.
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Méanismes d'amorçage
Il n'y a auun amorçage sur inlusion. Or, 'était un problème dans le as du
N18 à grains ns. En eet, les inlusions de éramique sont les sites d'amorçage
majoritaires dans le as du N18 à grains ns. La répartition des inlusions étant
aléatoire, l'amorçage sur inlusion entraîne une forte dispersion de la durée de vie en
fatigue (si une inlusion se trouve prohe de la surfae de l'éprouvette la durée de vie
est ourte, dans le as ontraire elle est longue). Ce problème ne se pose plus pour
le N18 à gros grains à 450C, pour lequel l'amorçage a lieu sur la mirostruture,
qui, elle, est homogène. La dispersion des résultats de fatigue obtenus au ours de
ette étude est assez faible même si l'on prend en ompte tous les résultats de fatigue
obtenus sans les trier par mirostruture. De plus, les deux essais qui ont été doublés
ont pratiquement les mêmes durées de vie.
La seonde remarque onerne la loalisation de l'amorçage. L'amore ritique
est pratiquement toujours située en périphérie de l'éprouvette. Les amores internes
existent, en partiulier à faible amplitude de ontrainte, mais ne semblent pas ri-
tiques. De plus la seule éprouvette dont l'amore ritique est interne a une durée de
vie très longue.
La troisième remarque onerne l'amorçage sur indentation. Un seond système
de maintien de l'extensomètre a été utilisé sur quelques éprouvettes. Ce système,
ontrairement à elui utilisé pour la majorité des éprouvettes, néessitait des in-
dentations d'approximativement 200 µm de largeur pour 50 µm de profondeur. Ces
indentations ont été dans la plupart des as la soure de l'amorçage de la ssure
ritique. Curieusement pourtant, les durées de vie relatives à es essais présentent
très peu d'éart ave elles obtenues pour les autres mirostrutures, qui, elles, pré-
sentent un amorçage sur des faettes. La taille des faettes est également d'environ
60 µm et la faette est souvent située à moins de trois grains de la surfae. La taille
de la zone d'amorçage et sa loalisation sont peut être des paramètres plus impor-
tants que le type d'amorçage en e qui onerne la durée de vie. Cei pourrait être
onrmé par les essais sur mirostruture à γ′II ns dont ertains présentaient des
préssures vertiales dues à la trempe très rapide. La présene d'une telle préssure
entraîne une rédution importante de la durée de vie. Cette préssure pénètre de
près de 300 µm dans le matériau. Sa taille est don plus importante que les 50 µm de
profondeur de l'indentation. De plus, elle s'étend sur toute la hauteur de l'éprouvette
et non seulement sur 200 µm de haut. Il est don très probable que ette préssure
trouve un grain ou un joint favorable à la propagation de ssure.
Comparaison ave d'autres superalliages
La ou les faettes sur lesquelles s'amore la ssure prinipale orrespondent à des
plans {111} orientés selon un angle prohe de 45par rapport à l'axe de tration.
La plastiité ristalline joue don un rle sur l'amorçage. Ce type d'amorçage a déjà
été observé notamment par Miao et al., qui ont étudié l'amorçage du René88DT
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dans le régime VHCF (Very High Cyle Fatigue, durée de vie > 107 yles) à 593C
[93℄. Ils onstatent un amorçage sur de larges faettes orrespondant à des plans
{111} souvent prohes d'un joint de male Σ3 ou des "hevrons" (deux faettes) à
la jontion de deux joints de males dans un même grain. Par ailleurs, l'orientation
de es faettes par rapport à l'axe de solliitation onduit à un fateur de Shmid
élevé (45à 55par rapport à l'axe de tration). Ils observent aussi des bandes de
glissement, notamment le long des joints de male. Or, dans l'une des lames des
essais N4 (Rε = 0, ∆ε = 0, 7%) une aumulation de disloations dans un joint de
male a pu être observée.
Dans l'alliage RR1000 testé en fatigue à 650C, Stöker et al. [94℄ observent
aussi de nes bandes de glissement ontenant des disloations oins. De même dans
l'Udimet 720Li, des bandes de glissement ont été étudiées par Gopinath et al. [95℄.
A 20C, elles sont observées seulement pour une amplitude de déformation élevée
(∆ε/2 = 1%), mais à 650C il est possible de les voir à des amplitudes plus faibles.
De plus, Gopinath et al. remarquent un ertain nombre de séries de males très nes
dans les éprouvettes testées à 650C, qui sont probablement réées lors du ylage.
Ces séries réées lors du ylage sont peut-être à l'origine des amores sur males
observées par Miao et al.. Cependant, d'autres auteurs pensent que les joints de
male sont les plus résistants à la propagation de ssures [96℄.
Une étude de fatigue à très longue durée de vie (VHCF, durée de vie > 107 yles)
sur l'alliage Nimoni 80A a été eetuée par Stöker et al. [97℄. Deux mirostrutures
ont été testées, l'une ave des préipités de phase γ′ de 15 à 20 nanomètres, l'autre
ave des préipités de 200 nanomètres (pour une fration volumique de γ′ de 10 à
20%). La mirostruture ave des préipités ns onduit à une limite d'élastiité plus
forte. Sur les ourbes de Wöhler, sa durée de vie est plus longue dans le domaine
oligoylique LCF (Low Cyle Fatigue, < 105 yles) équivalente dans le domaine
de la HCF (High Cyle Fatigue, 105< DDV < 107yles) et plus ourte dans le
domaine de la VHCF (> 107 yles). Selon les auteurs, ette moins bonne résistane
dans le domaine des très longues durées de vie (VHCF) est liée au omportement des
disloations : leurs observations montrent que la déformation plastique est loalisée
dans les grains  bien orientés  (ave un fateur de Shmid élevé). Or, dans es grains
 bien orientés , dans le as de la mirostruture ave préipités ns, les disloations
forment des bandes qui traversent tout le grain alors qu'elles s'empilent autour des
gros préipités dans le as de la mirostruture à gros préipités. Dans le as d'une
population monomodale ave une faible fration volumique dans des onditions de
VHCF, les préipités jouent don un rle d'obstale dans la mirostruture à gros
préipités, tandis que les préipités de la mirostuture à préipités ns sont trop
ns pour bloquer les disloations.
Les disloations observées sur les éprouvettes A07 et C03 sont loalisées dans
ertains grains, les autres étant pratiquement dépourvus de disloations, il s'agit
probablement de grains orientés à environ 45par rapport à l'axe de tration. Même
dans le as de la mirostruture à préipités γ′II ns, la taille des préipités est de
130 nanomètres, don bien supérieure aux 15 à 20 nanomètres de la mirostruture
à préipités ns de l'alliage Nimoni 80A. Il est don assez peu probable d'observer
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un éart de durée de vie aussi grand pour les diérentes mirostrutures de N18
étudiées que pour elle du Nimoni 80A [97℄. Néanmoins, la taille des préipités peut
avoir une inuene sur la taille des bandes de glissement. Même dans les grains bien
orientés, il est assez rare d'observer des bandes de glissement au MET. Cependant des
stries apparaissent sur les faettes du faiès de rupture (observées au MEB) qui sont
probablement des traes de bandes de glissement (f. Figure 4.16 et 4.17). Ces stries,
traversent tout le grain y ompris les préipités sans dévier, 'est partiulièrement






Fig. 4.16. Faettes observées sur le faiès de rupture de l'éprouvette C06, ayant une mi-
rostruture ave des préipités seondaires de 100nm, testée en fatigue alternée
à 0,7% d'amplitude de déformation. MEB, a,b en életrons seondaires, , en
életrons rétrodiusés.
Un amorçage sur un pore a été repéré dans l'alliage Udimet 720Li testé en fatigue-
uage à 650C au moyen d'un essai de exion trois points par Pang et Reed [81, 78℄.
Ces pores résultent de petits défauts de densiation. En général, dans le N18 ils
dépassent rarement 5 µm de diamètre. L'amorçage de l'éprouvette ave une miro-
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Fig. 4.17. Faette observée sur le faiès de rupture de l'éprouvette C13, ayant une miro-
struture ave des gros préipités seondaires testée en fatigue répétée (Rε =
0, 6) à 0,2% d'amplitude de déformation. Des bandes qui traversent les préipités
sont observables sur la faette. (MEB életrons seondaires).
struture sans préipités de γ′III testée en fatigue dans les onditions de l'essai N4
(Rε = 0,∆ε = 0, 7%) a lieu sur trois faettes orientées entre 45 et 55par rapport
à l'axe de tration. A la jontion de es trois faettes se trouve un pore d'une taille
d'environ 5 µm (f. Figure 4.18). Les autres faettes pour les autres essais sont lisses,
'est-à-dire dépourvues de porosité. Les pores pourraient don également aaiblir le
matériau, mais il semblerait que, dans le as des mirostrutures à gros grains, ils
doivent néanmoins se trouver dans un gros grain ou un luster de grains  bien
orientés  pour réellement jouer un rle sur l'amorçage.
Des analyses de propagation de ssures ourtes sur essais de exion 4 points
ave du Waspaloy [84℄ ont montré deux types d'amorçage. L'un sur des bandes de
glissement, l'autre sur des arbures de titane présents aux joints de grains. L'amor-
çage de ssures en mode II est ausé par la rupture des bandes de glissement où les
disloations passent le plus librement. Il s'agit là d'un méanisme intragranulaire.
Ce méanisme semble onorder ave les observations des faettes d'amorçage dans
le N18, qui orrespondent aux faettes où le glissement est le plus faile.
En résumé, quelles que soient les onditions de solliitation, l'amorçage est dû
à la plastiité ristalline, puisque e sont une ou plusieurs faettes orientées à 45
par rapport à l'axe de tration et orrespondant à un plan de glissement de type
{111} qui forment la zone d'amorçage. La plastiité est probablement plus impor-
tante en zone périphérique de l'éhantillon par eets de bord. Cependant, selon le
hargement, ette plastiité ristalline est peut-être plus ou moins marquée et peut
prendre diérentes formes. Pour les éhantillons les moins hargés (∆ε/2 = 0, 35%),
peu de grains semblent s'être plastiés. La plupart des grains ontiennent seulement
quelques disloations de matrie, mais ertains exhibent des traes de glissement se-
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Fig. 4.18. Loalisation de l'amore de ssure de l'éprouvette ave une mirostruture sans
préipités de γ′III testée en fatigue ave l'essai N4 (Rε = 0,∆ε = 0, 7%), (MEB).
lon les trois plans de type {111}. Lorsque l'on augmente l'amplitude du hargement,
la plupart des grains présentent des traes de glissement sur les trois plans {111} et
des paires de disloations dans la matrie. Lorsque le hargement est susamment
fort pour que le yle stabilisé présente une amplitude de déformation plastique
non-nulle, on observe une forte densité de disloations dans la matrie ainsi que des
segments de disloations vis dans les préipités. Cela n'a été observé que pour la mi-
rostruture ave gros γ′II pour laquelle la taille des préipités failite l'observation.
Par ailleurs, au ours de la déformation plastique il se forme des bandes de glisse-
ment sur les trois plans {111}, que ne dévient ni les préipités ni les joints de male.
Après l'amorçage sur une première faette, la propagation de ssure ontinue sur les
grains voisins par rupture sur des faettes {111}, puis, au-delà de quelques grains,
elle se poursuit de façon plus dutile. Cei implique que la durée de vie dépend de
la probabilité de trouver un grain de  grande taille , prohe de la surfae, dont un
des plans {111} forme un angle prohe de 45ave l'axe de solliitation. Le ontrle
de la taille maximale des grains est don apital.
4.3.3 Desription et identiation du modèle de fatigue
Identiation du modèle de Manson-Con
Pour des raisons de lisibilité des Figures qui suivent, seules les identiations
eetuées sur trois des mirostrutures sont présentées ii. Les trois mirostrutures
sont la mirostruture standard et les deux mirostrutures  extrêmes , 'est-à-dire
elles présentant la plus forte (γ′II ns) et la plus faible (gros γ
′
II) limite d'élastiité.
Le modèle de Manson-Con s'érit sous la forme (équations 3.1 et 3.2) :
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L'identiation est faite en traçant les ourbes ∆εe/2 et ∆εp/2 en fontion de Nf
dans un diagramme logarithmique. Une droite de pente −β et d'ordonnée à l'origine
B est obtenue pour la première ourbe. α et A sont obtenus de la même façon grâe
à la seonde ourbe.
En remarquant que E∆εe/2 = ∆σ/2 et en ombinant les équations 3.1 et 3.2,
l'équation 4.6 de la ourbe d'érouissage ylique est obtenue. Elle permet de ontr-
ler l'identiation des paramètres du modèle de Manson-Con.







Cependant, la loi de Manson-Con ne prend pas en ompte la ontrainte moyenne.
Il onvient don d'identier une ourbe pour haque rapport de harge. Étant donné
que la base d'essais est assez restreinte, ela n'est pas possible diretement. Aussi
l'eet de ontrainte moyenne est introduit grâe à une orretion linéaire suggérée
par Bonnand et al. [41℄ pour les matériaux pour disques. Les déformations modiées















ave g un paramètre matériau permettant de traduire les eets de ontrainte moyenne.
g s'identie a priori sur le diagramme de Haigh, qui représente l'amplitude de
ontrainte en fontion de la ontrainte moyenne à iso durée de vie. Il est le même
pour toutes les mirostruutres. Ii la valeur de g hoisie est 0,35.
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Fig. 4.19. Première identiation d'une loi de Manson-Con pour trois mirostrutures
de N18 à gros grains.
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Sur la Figure 4.19, il est visible que les pentes des droites ∆εe,corr/2 = f(Nf ) et
∆εp,corr/2 = f(Nf) sont assez prohes pour toutes les mirostrutures. Étant donné
qu'assez peu d'essais ont été réalisés pour haque mirostruture, il se peut que les
petits éarts sur la pente soient dus à la dispersion expérimentale. C'est pourquoi
dans un deuxième temps, on fait l'hypothèse que la mirostruture n'a pas d'eet sur
les pentes de la ourbe de Manson-Con. Les pentes sont don onsidérées omme
identiques pour toutes les mirostrutures, e qui simplie l'identiation. Cette
nouvelle identiation est présentée sur la Figure 4.20. Cette hypothèse se justie
dans la mesure où les modules d'érouissage sont quasi-identiques pour toutes les
mirostrutures.
Tous les essais sont représentés sous la forme ∆ε/2 = f(Nf) sur la Figure 4.21,
l'eet de ontrainte moyenne est intégré pour les ourbes en Rε = 0 et Rε = 0, 6 au
moyen des équations 4.7 et 4.8. La prise en ompte de l'eet de ontrainte moyenne
entraîne un déalage des ourbes vers le bas. Comme déjà observé dans le Mili-
tary Handbook [92℄, la ontrainte moyenne a été alulée, en onsidérant que la
ontrainte au yle stabilisé est une fontion de la ontrainte maximale au premier
yle. L'amplitude de ontrainte est donnée par la ourbe d'érouissage ylique.
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Fig. 4.20. Seonde identiation d'une loi de Manson-Con pour trois mirostrutures de
N18 à gros grains. Les pentes des droites ∆εe,corr/2 = f(Nf ) et ∆εp,corr/2 =
f(Nf ) sont onsidérées omme identiques quelle que soit la mirostruture.
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Une autre représentation onsiste à s'aranhir des eets de ontrainte moyenne
au niveau des points expérimentaux plutt qu'au travers des ourbes simulées. Il




. De e fait, si le modèle est adapté, tous les points (∆εcorr/2 = f(Nf ))
s'alignent sur la ourbe orrespondant à Rε = −1, omme le montre la Figure 4.22.
Sur la Figure 4.22a, les trois ourbes orrespondant aux trois mirostrutures sont
très prohes, mis à part pour les très ourtes durées de vie. Cette diérene est
prinipalement due à la dutilité plus grande de la mirostruture à gros γ′II . Cepen-
dant e domaine des très ourtes durées de vie (< 5.102) est peu intéressant pour
l'appliation aux disques de turbine. Les ourbes des trois mirostrutures sont don
très prohes dans tout le domaine utile. D'ailleurs, sur la Figure 4.22b, les points,
modiés pour prendre en ompte l'eet de la ontrainte moyenne, issus des essais
pour toutes les mirostrutures, s'alignent plutt bien sur une seule ourbe (elle de
la mirostruture standard). La Figure 4.22b montre aussi que les essais orrespon-
dant aux mirostrutures ave forte limite d'élastiité (γ′II ns représentés par les
arrés bleus et standard représentés par les triangles noirs) sont plaés au-dessus
des essais orrespondant aux mirostrutures ave faible limite d'élastiité. En eet,
plus la limite d'élastiité augmente, plus la ontrainte moyenne augmente et plus
l'eet de ette ontrainte moyenne est important. Par ailleurs, sur la Figure 4.22a,
sur le domaine utile, les ourbes de fatigue se lassent dans le même ordre que les
limites d'élastiité. De e fait, pour un essai à amplitude de déformation, amplitude
de ontrainte et ontrainte moyenne données, la durée de vie d'un matériau présen-
tant une limite d'élastiité plus forte est plus longue. Néanmoins ette inuene est
très faible, dans le meilleur des as on peut observer un allongement de la durée de
vie d'un fateur deux pour une amplitude de déformation donnée orrigée de l'eet
de ontrainte moyenne.
C'est pourquoi, la séletion de la mirostruture présentant la meilleure résistane
vis-à-vis de la fatigue dépend fortement de la solliitation appliquée. Si le matériau
est solliité en ontrainte imposée dans le domaine élastique ou élastique adapté,
la ontrainte moyenne est imposée de même que l'amplitude de ontrainte (par
dénition), et l'amplitude de déformation vaut ∆σ/E. Dans e as, le matériau
ayant une mirostruture à γ′II ns, qui possède une plus grande limite d'élastiité,
aurait une durée de vie légèrement plus longue (f. Figure 4.22a), ar il plastie
moins au ours du premier yle.
Imaginons maintenant que le matériau soit solliité en déformation imposée
dans le domaine élastique adapté. L'amplitude de déformation est imposée, l'am-
plitude de ontrainte vaut ∆εE. Mais la ontrainte moyenne, elle, diminue ave
la limite d'élastiité. Il y a don deux eets qui s'opposent. D'une part, pour une
mirostruture onduisant à une forte limite d'élastiité, la ourbe de fatigue est
légèrement plus haute don la durée de vie est légèrement plus longue. D'autre part,
la ontrainte moyenne est plus élevée don la durée de vie est plus ourte. Au vu
des résultats obtenus, il semblerait que pour des ontraintes moyennes élevées dans
le domaine des durées de vie de 105 − 106 yles, l'eet de ontrainte moyenne soit
plus onséquent que l'eet de la très légère augmentation de résistane à la fatigue.
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Fig. 4.21. Loi de Manson-Con pour trois mirostrutures de N18 à gros grains pour
diérents rapports de harges.
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De plus, et eet de ontrainte moyenne est d'autant plus important que la durée
de vie est longue (f. Figure 4.21).
Connaître le mode de solliitation est don très important : si le matériau est
solliité à ontrainte imposée, même si l'eet reste mineur, il faut augmenter la limite
d'élastiité pour augmenter la durée de vie, par ontre, à déformation imposée 'est
l'inverse, il faut diminuer la limite d'élastiité pour augmenter la durée de vie. Or,
'est bien une déformation qui est imposée au matériau au point ritique lorsque
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non rompue
Fig. 4.22. a) Lois de Manson-Con, orrigées de l'eet de ontrainte moyenne, identiées
pour les trois mirostrutures de N18. b) Loi de Manson-Con, orrigée de
l'eet de ontrainte moyenne, qui s'applique à toutes les mirostrutures.
Étant donné le peu de diérene entre les ourbes de fatigue des diérentes
mirostrutures, dans la suite de e travail, on onsidérera qu'elles suivent toutes la
loi de fatigue identiée pour la mirostruture standard.
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Comparaison des diérentes mirostrutures à l'aide du modèle SWT
Puisque les essais réalisés présentent pour ertains de la plastiité ylique et
pour d'autres une forte ontrainte moyenne, un autre ritère plus lassique susep-
tible de prendre en ompte es deux paramètres est utilisé. Le paramètre SWT
(Γ =
√
Eσmax∆ε/2), ontient le produit de la ontrainte maximale, qui est liée à
la ontrainte moyenne, par la déformation, il devrait don prendre en ompte les
deux eets (Γ =
√
Eσmax∆ε/2). La Figure 4.23 représente le paramètre SWT en
fontion de la durée de vie. La ourbe noire dérive du modèle de Manson-Con (f.
paragraphe 3.1.2.) développé au paragraphe préédent pour un rapport de harge
Rε = −1, σmax = ∆σ/2 = E∆εe/2. Elle onorde également très bien ave ette
représentation de la fatigue. De fait, les points se répartissent de la même manière
















Dans le ritère, il n'y a pas de paramètre matériau pour prendre en ompte






, alors que dans




ave un paramètre matériau g. Bien que dans le as du superalliage N18 les deux
approhes semblent donner des résultats similaires, la méthode de Bonnand grâe à
son paramètre ajustable était plus adaptée au as de l'alliage Ta6V où les eets de
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Fig. 4.23. Courbe de fatigue ave un paramètre SWT.
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Synthèse de l'identiation d'un modèle de fatigue
En prenant en ompte l'inuene de la ontrainte moyenne grâe au modèle de
Bonnand et al. [41℄, les durées de vie issues d'essais à diérents rapports de harge
peuvent être replaées sur une même ourbe de type Manson-Con, orrespondant
à un rapport de harge de Rε = −1. A l'aide des inq ou six essais de haque
mirostruture, une ourbe de Manson-Con est obtenue pour haune des miro-
strutures de ette étude. Un très léger déalage des ourbes de fatigue vers les
durées de vie plus longues est observé lorsque l'on augmente la limite d'élastiité
du matériau. Cependant e déalage est si faible que l'on peut hoisir une ourbe
de fatigue unique valable pour toutes les mirostrutures. Les paramètres de ette
ourbe sont donnés dans le Tableau 4.8. L'eet de la mirostruture sur la durée de
vie n'est don pas traduit sur le modèle de fatigue. Il est don traduit uniquement
au travers du omportement.
paramètre A α B β g
valeur 0,09 0,8 0,0118 0,105 0,35
Tab. 4.8. Tableau réapitulatif des paramètres de la ourbe de Manson-Con du N18 à
gros grains à 450C.
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Les essais méaniques de diérentes mirostrutures de N18 à gros grains ont
permis d'identier l'inuene des paramètres mirostruturaux sur le seuil de plas-
tiité. La mirostruture intragranulaire du N18 a une inuene prinipalement sur
le seuil de plastiité. Cet eet de la mirostruture sur le seuil de plastiité est mo-
délisé grâe à un alul de ission résolue ritique à l'aide des modèles de Hüther et
Reppih [52℄ et Brown-Ham [53℄. Une augmentation de la limite d'élastiité a pour
onséquene d'augmenter la ontrainte moyenne lors d'un essai dissymétrique à dé-
formation imposée, et don de réduire la durée de vie. Néanmoins, et eet n'est pas
très fort, et diile à extraire nettement de l'analyse ompte tenu de la dispersion
expérimentale.
Cet eet de ontrainte moyenne est ependant pris en ompte au travers du
modèle de Bonnand et al. [41℄, qui permet de modier la déformation par la prise
en ompte de l'eet de ontrainte moyenne et de repositionner les points de fatigue
sur la ourbe de Manson-Con pour le rapport R = −1. Cette ourbe de Manson-
Con pour le rapport R = −1 varie très peu d'une mirostruture à l'autre. C'est
pourquoi une ourbe de fatigue de Manson-Con unique est identiée pour toutes les
mirostrutures. Il est probable que l'eet de ontrainte moyenne est plus prononé
à plus fort rapport de harge et à plus longue durée de vie. Il pourrait don être
utile dans une étude ultérieure de faire des essais à très longue durée de vie (VHCF)
pour mieux identier et eet de ontrainte moyenne.
On observe également, qu'en l'absene de défaut de surfae, l'amorçage a ef-
fetivement lieu sur la mirostruture dans l'alliage N18 gros grains à 450C. La
dispersion des résultats de fatigue est don réduite par rapport à la dispersion ob-
servée dans le as la mirostruture à petits grains. L'amorçage ritique a lieu la
plupart du temps en surfae, bien que des amorçages seondaires (non-ritiques) en
interne soient observés. Il se peut que des eets de bords et/ou des eets d'environ-
nement jouent un rle en régime de propagation de ssures, e qui n'est pas étudié
dans le adre de e travail.
Les miroméanismes de déformation responsables de l'amorçage de ssure semblent
les mêmes pour toutes les mirostrutures testées, mais dépendent du hargement
appliqué. Les préipités et la matrie sont isaillés par des disloations, ependant les
disloations ont tendane à s'aumuler dans les ouloirs de matrie pour les essais
à fortes amplitudes de déformation (lorsque le yle n'atteint pas un état élastique
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adapté). L'orientation des faettes sur lesquelles les ssures s'amorent est telle que
le fateur de Shmid est élevé (45 par rapport à l'axe de tration). Ces faettes
sont des plans {111}, et au moins trois systèmes de glissement sont ativés dans les
grains orrespondants. Même si le yle stabilisé est élastique adapté, la plastiité
dans les grains ayant un fateur de Shmid élevé joue néanmoins un rle important
sur l'amorçage en fatigue.
A présent on dispose don d'un modèle de prévision de la mirostruture à partir
du traitement thermique, d'un modèle de alul du seuil de plastiité à partir des
paramètres mirostruturaux, d'un modèle de fatigue indépendant de la mirostru-
utre apable de rendre ompte de l'eet de la ontrainte moyenne sur la durée de
vie en fatigue. Pour ompléter l'étape suivante de la boule d'optimisation, il faut
maintenant onstruire un modèle méanique apte à estimer la ontrainte moyenne
en fontion du hargement et des paramètres mirostruturaux. Pour ela, on s'ap-
puiera sur un modèle multiéhelle. Cei fait l'objet de la partie suivante du mémoire.
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La partie préédente a permis de dérire le omportement du N18 en fontion
de diérents paramètres mirostruturaux. Cette partie s'attahe à la onstrution
d'un modèle multiéhelle permettant de déduire le omportement marosopique du
superalliage polyristallin à partir du omportement des phases qui le onstituent.
Pour ela, deux niveaux d'homogénéisation sont néessaires. Le premier permet de
passer du omportement des phases au omportement du monograin, le seond du
omportement du monograin à elui du polyristal. Le Chapitre 5 dérit les mo-
dèles d'homogénéisation utilisés pour réaliser une modèlisation multiéhelle ave
une double homogénéisation. Le hapitre 6 ompare ensuite les prévisions du mo-






Mise en plae des diérentes
homogénéisations
147
Chapitre 5. Mise en plae des diérentes homogénéisations
148
5.1. Démarhe de modélisation
5.1 Démarhe de modélisation
Ce hapitre vise à la mise en plae d'un modèle mutihéhelle prenant en ompte
l'eet des paramètres mirostruturaux sur le omportement en fatigue du super-
alliage N18 à gros grains. Les diérentes éhelles en jeu sont l'éhelle des deux po-
pulations de préipités, l'éhelle des grains et l'éhelle marosopique, omme dérit
sur la Figure 5.1. Ce type de démarhe ave plusieurs homogénéisations en hamps
moyens enhaînées a déjà été eetué pour un alliage de titane par Roos et al. [98℄.
Fig. 5.1. Shéma des éhelles prises en ompte dans la modélisation du superalliage N18 à
gros grains.
Cette approhe néessite de onnaître le omportement de haque phase (γ et
γ′) et deux séquenes d'homogénéisation, l'une pour aluler le omportement du
monoristal à partir de elui des phases et l'autre pour aluler le omportement
marosopique polyristallin à partir de elui du monoristal. Dans la première ho-
mogénéisation le omportement du monograin était don onsidéré omme le om-
portement homogénéisé, dans la seonde, il devient le omportement loal (f. Ta-
bleau 5.1). Les homogénéisations mises en ÷uvre sont dérites et omparées à des
homogénéisations par éléments nis.
Niveaux mirosopique mésosopique marosopique
Éhelles phases (préipité+matrie) monograin polyristal
homogénéisation omportement omportement
des préipités loal homogénéisé
homogénéisation omportement omportement
des grains loal homogénéisé
Tab. 5.1. Éhelles et homogénéisations.
Très peu de résultats sont disponibles au sujet du omportement du monoristal
de N18. L'identiation suivra don plutt un shéma de type  méthode inverse .
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C'est-à-dire que l'on s'appuiera prinipalement sur les résultats d'essais à l'éhelle
marosopique (sur le polyristal) ainsi que sur les onnaissanes aquises sur les
monoristaux d'autres superalliages à d'autres températures pour identier dans un
premier temps le omportement du monoristal de N18, puis le omportement des
phases qui le onstituent.
Ce hapitre dérit le prinipe des modèles d'homogénéisation en hamps moyens
et répertorie les problèmes et les solutions apportées pour l'appliation, d'une part, à
l'homogénéisation de deux phases de omportements très diérents et d'autre part,
à l'homogénéisation du omportement d'un polyristal. Le hapitre suivant aborde
l'ériture des deux homogénéisations enhaînées ainsi que l'introdution d'un eet
de taille de préipités et l'adéquation de e modèle à double homogénéisation ave
les résultats expérimentaux.
5.2 Homogénéisation en hamps moyens : modèle
de Mori-Tanaka et modèle autoohérent/orre-
tion de Pottier
5.2.1 L'inlusion d'Eshelby
Eshelby a résolu le problème méanique suivant [99℄ :
Soit un milieu homogène inni aratérisé par un tenseur d'élastiité C
≈
. Ce
milieu est supposé être dans son état naturel relâhé (Figure 5.2 a), 'est-à-dire que
la ontrainte y est nulle en tout point. On appellera e milieu matrie. Dans un
petit domaine borné, qu'on appellera inlusion, de e milieu, le matériau subit une
transformation physique. Cette transformation onduirait, si l'inlusion n'était pas
insérée dans la matrie, à un hangement de forme et/ou de taille, aratérisé par
une  déformation libre . La matrie, elle, n'est pas soumise à ette transformation
(Figure 5.2 b). La présene de la matrie autour de l'inlusion, l'empêhe de se
déformer omme si elle était libre. Il y a don inompatibilité de déformation. Un
équilibre va don se former, dans lequel l'inlusion et la matrie sont déformées.




l) de elui qu'elle
aurait eu si la déformation avait été libre (ε
∼
l). Dans et état nal les ontraintes sont
non nulles aussi bien dans la matrie que dans l'inlusion (Figure 5.2 ). Toutefois
omme le volume de l'inlusion est très petit devant elui de la matrie, la ontrainte
dans la matrie n'est modiée que loalement et reste dans son état relâhé loin de
l'inlusion.
Eshelby a montré que si l'inlusion est de forme ellipsoïdale et si la transforma-
tion qu'elle subit est une déformation libre homogène dans l'inlusion, alors l'état
d'équilibre est tel que la déformation nale dans l'inlusion est homogène.
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σinclusion =






















Fig. 5.2. Un problème d'Eshelby [100℄.
Les équations de e problème sont les suivantes :
 ε
∼
inématiquement admissible dans la matrie et dans l'inlusion et ε
∼
tend























désigne le tenseur d'Eshelby.
σ
∼
est statistiquement admissible signie que :
div(σ
∼
) = 0 dans la matrie et l'inlusion et σ
∼
.n est ontinu sur la frontière entre
matrie et inlusion, ave n veteur normal sortant à la frontière.
ε
∼
est inématiquement admissible signie que :
∃ u
∼







la matrie et dans l'inlusion.
















5.2.2 De l'inlusion d'Eshelby à une distribution de préipités
On peut utiliser le problème d'Eshelby omme base pour poser d'autres pro-
blèmes plus omplexes. Par exemple le as d'une inlusion de nature diérente de
elle de la matrie (inlusion et matrie ont des tenseurs d'élastiité diérents, soit
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C
≈
pour la matrie et C
≈
′
pour l'inlusion). Ce problème peut se ramener failement à
elui d'Eshelby en alulant la déformation libre ε
∼









































Par ontre on ne peut pas l'utiliser dans le as de plusieurs inlusions inhomo-

































i n'est pas homogène dans
l'inlusion i, à ause du hamp induit par l'autre inlusion. On ne peut don pas
utiliser la solution d'Eshelby [100℄.
Bien qu'il ne soit don pas possible par ette méthode d'obtenir une solution ana-
lytique exate du omportement des matériaux biphasés, un ertain nombre d'ap-
proximations peuvent être menées an d'obtenir une solution approhée, telle que
l'estimation de Mori-Tanaka [101℄, ou l'estimation autoohérente [102℄.
5.2.3 Extension aux systèmes multiphasés
En 1992, Dvorak [103℄ propose un modèle d'homogénéisation en hamps moyens
pour un système onstitué d'un nombre quelonque de phases, elles-mêmes déom-
posées en un nombre quelonque de sous-volumes, nommé Transformation Field
Analysis.
La déformation marosopique est notée E
∼
et la ontrainte marosopique est
notée Σ
∼












représente le module d'élastiité marosopique et λ
∼
la ontrainte propre.


























r le tenseur de loalisation des déformations.
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Lorsque des hamps de déformations libres homogènes par moreaux sur les

















sr le tenseur d'inuene en déformation du hamp de la phase r sur elui de
la phase s.






















analytiquement dans le adre de l'estimation de Mori-Tanaka ou de l'estimation






























































le tenseur de ontrainte de Hill.
5.2.4 Shéma de résolution
An de onnaître le omportement du matériau biphasé, un hargement en défor-
mation marosopique est appliqué (E
∼
), l'homogénéisation en hamps moyens doit
permettre de déterminer la ontrainte marosopique dans le matériau (Σ
∼
). Pour
e faire (f. Figure 5.3), la première étape onsiste à obtenir le hamp de déforma-




2) à partir du hamp marosopique par
le biais de la règle de loalisation. La seonde étape onsiste à résoudre les équi-




2). Enn il s'agit en
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Fig. 5.3. Shéma de résolution d'un problème d'homogénéisation en hamps moyens.
5.2.5 Appliation aux matériaux viso-plastiques
On peut onsidérer une déformation plastique omme une déformation libre et
ainsi se ramener au as de l'inlusion d'Eshelby. En eet, un élément de volume sou-
mis à une déformation plastique onserve ensuite ette déformation sans ontrainte.
De plus, un volume de matériau hétérogène ayant subi une déformation plastique
sera le siège de ontraintes résiduelles étant donné que le hamp de déformation
plastique est en général inompatible d'une phase à l'autre. Tant que ette plastiité
reste gée, on peut se plaer dans le adre donné par Eshelby. Cependant dès que
ette plastiité évolue, l'estimation obtenue est peu préise puisque la loalisation
de la déformation s'eetue à l'aide des tenseurs d'élastiité. La ontrainte est don
fortement surestimée dans la ou les phases qui plastient. La réponse estimée est
don beauoup trop raide.
Certains auteurs ont tenté d'autres approhes, omme Hill [104℄, qui propose
d'utiliser une méthode inrémentale an de résoudre e problème. L'idée est, là aussi,
de faire une homogénéisation linéaire, mais ette fois-i le omportement homogéne
équivalent est déterminé en fontion du omportement linéarisé à l'instant t et non
plus ave le module d'élastiité initial. Cette idée est généralisée par Ponte-Castañeda
[105℄. Masson et Zaoui proposent également d'utiliser des méthodes tangentes et
anes [106℄.
5.2.6 Limites des modèles en hamps moyens
Limites intrinsèques au modèle
Les modèles en hamps moyens ne donnent pas de desription des hamps in-
traphases puisque es hamps sont onsidérés omme homogènes dans la phase. Ils
onduisent don à une desription très grossière des hamps loaux, et parfois à une
mauvaise approximation de es hamps.
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Domaine de validité de es modèles
Chabohe, Kanouté et Roos [107℄ omparent diérents modèles d'homogénéi-
sation en hamps moyens au alul d'une ellule périodique par éléments nis (f.
Figure 5.4). Ils montrent que le omportement estimé à l'aide du modèle TFA (ave
une loalisation à l'aide des modules d'élastiité alulés à t=0) est beauoup trop
raide, mais que la méthode inrémentale ou ane n'est que très peu meilleure, si l'on
évalue le tenseur de polarisation P
≈
en prenant en ompte l'anisotropie du module
tangent (ourbes  INCR  et  AFF  du groupe  Anisotropi ). Par ontre,
elle est beauoup plus prohe de la réponse donnée par la ellule périodique en élé-








∗)−1 à partir du tenseur
d'Eshelby S
≈
assoié à la forme isotrope (L
≈
∗
) du module tangent (ourbe  INCR 
et  AFF  du groupe  Isotropi ). La ourbe nommée  TFA orr  orrespond
à la orretion de Pottier détaillée dans le paragraphe suivant.
Fig. 5.4. Réponses données par les diérents modèles d'homogénéisation. L'une des phases
se plastie et l'autre reste élastique [107℄.
5.2.7 Corretion de Pottier ou orretion par la tangente
asymptotique
La orretion de Pottier [108℄ est une orretion simple de la méthode TFA qui
utilise la raideur tangente asymptotique (supposée onnue) du matériau. Au lieu
de herher à obtenir le module tangent, omme dans la méthode inrémentale, un
terme orretif K
≈
r est introduit pour augmenter la valeur des déformations plas-
tiques  libres . Il est aluler à partir de la raideur tangente asymptotique. Ainsi
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Ii seule la déformation plastique ε
∼




La déformation libre totale étant égale à la somme de la déformation plastique et








Cette orretion possède l'avantage d'être alulée une seule fois, en herhant la
solution élastique (tout omme les tenseurs de loalisations As et d'inuene D
≈
sr),
et non realulée à haque pas de temps omme doit l'être le module tangent dans
la méthode inrémentale.











































La Figure 5.5 montre que ette orretion est eetivement très eae. Alors
que la ourbe non orrigée possède un module d'érouissage beauoup trop fort
(ourbe en pointillée), la ourbe orrigée possède le même module asymptotique et
n'est supérieure à la ourbe de la ellule périodique alulée par éléments nis que
d'environ 30 MPa.
5.3 Homogénéisation d'un polyristal en hamps moyens
5.3.1 De l'inlusion d'Eshelby au polyristal
Historiquement, le début de la plastiité dans les polyristaux a été modélisé à
l'aide de l'approximation de fration volumique faible de l'inlusion d'Eshelby. En
eet, au début de la plastiité seuls quelques grains sont plastiés mais la majorité
demeure dans le domaine d'élastiité. On peut don onsidérer les quelques grains
qui se plastient omme des inlusions dans une matrie globalement élastique. Ce-
pendant, au fur et à mesure que la déformation augmente, de plus en plus de grains
se plastient et l'on ne peut plus se plaer dans le adre de l'approximation de fra-
tion volumique faible. Kröner [109℄ a voulu ontinuer à utiliser l'inlusion d'Eshelby
pour dérire la suite de la plastiité en utilisant un modèle auto-ohérent mais est
tombé sur le problème de la loalisation à l'aide des tenseurs d'élastiité qui donne
une réponse trop raide (f. paragraphe 5.2.5). Plus réemment, une méthode, nom-
mée règle en β pour homogénéiser les polyristaux a été développée par Cailletaud
et Pilvin [110℄.
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Fig. 5.5. Eet de la orretion à l'aide du module asymptotique lorsque l'une des phases
plastie et l'autre reste élastique (pour une fration volumique de 35% à une
vitesse de déformation de 1s−1) [108℄.
5.3.2 Règle en β
La règle en β est une façon simple de prendre en ompte les interations in-
tergranulaires pour des hargements non monotones en formulation élastoplastique
non linéaire [111℄. La version de base suppose que l'élastiité est uniforme dans le
matériau. Partant du onstat que le terme de orretion de ontrainte de Kröner
M
≈
(εp,macro − εp,local) est trop grand, ette méthode introduit une nouvelle variable
βg pour haque phase, qui hange le statut de la orretion linéaire ave la valeur
asymptotique.






































veq la vitesse de déformation visoplastique équivalente dans la phase g,
β
∼
g la variable d'aomodation non-linéaire attahée à la phase g,
et β
∼
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5.3.3 Conlusions
Les modèles en hamps moyens permettent de aluler le omportement homo-
généisé en s'appuyant, pour la plupart, sur la solution du problème d'Eshelby. Ils
représentent un moyen eae en termes de temps de alul. Cependant, ils posent
parfois des problèmes lorsque les phases plastient signiativement ou lorsque les
phases ont des omportements très diérents. Des orretions ont été développées
pour s'adapter à es diérents as. La règle en β omporte un ou plusieurs para-
mètres ajustables permettant de vérier numériquement son aratère autoohérent.
Par ontre, elle ne se alule de façon simple que dans le as d'une élastiité iso-
trope du monoristal. Les paramètres C, D, et δ qui sont des salaires dans le as
de l'élastiité isotrope seraient des tenseurs dans le as de l'élastiité ubique. C'est
pourquoi l'on se plaera dans le adre de l'élastiité isotrope. La orretion de la
tangente asymptotique (ou orretion de Pottier) permet de orriger la rigidité ex-
essive du modèle de Mori-Tanaka lorsque les phases ont des omportements très
diérents. Cette orretion sera don adoptée dans le as où l'on se limite à des
préipités purement élastiques. De même que pour la règle en β, le tenseur de pola-
risation P
≈
est plus aisé à aluler lorsque l'élastiité des phases est isotrope (la prise
en ompte de l'élastiité anisotrope passe par le alul du tenseur de polarisation tel
que dérit par Roos et al. [98℄).
Par ontre, es modèles ne sont pas suseptibles de prendre en ompte les eets
de taille des diérentes phases. En eet,  hamps moyens  signie que l'on onsi-
dère que haque phase possède des hamps moyens homogènes, indépendamment de
sa taille ou de sa loalisation. Pour prendre en ompte les eets de tailles, d'autres
modèles auraient pu être utilisés, omme les modèles, dits modèles à gradient, qui
prennent en ompte non seulement le hamp mais aussi son gradient. Néanmoins,
dans le prohain hapitre, les modèles en hamps moyens lassiques sont privilégiés
ar ils sont plus simples, et néessitent moins de paramètres. Or, le but est d'en-
haîner deux homogénéisations et d'obtenir un modèle assez peu oûteux en temps
de alul pour pouvoir envisager de l'appliquer dans une boule d'optimisation. Il
onvient don que haune des homogénéisations soit rapide et pas trop omplexe.
5.4 Passage du monograin au polyristal dans le su-
peralliage N18
Enjeu
Cette partie dérit l'homogénéisation qui permet d'obtenir le omportement du
polyristal à partir de elui du monoristal. Par ailleurs, il y est présenté l'identi-
ation du omportement du monograin et la alibration de la règle en β pour les
superalliages à base de nikel.
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Fig. 5.6. Homogénéisation du polyristal.
5.4.1 Élastiité du monoristal de superalliage



















est le tenseur d'élastiité. Dans le as des superalliages à base de nikel il
présente une symétrie ubique en raison de la struture ristalline du matériau. La
base s'exprime omme :




(e3 ⊗ e1 + e1 ⊗ e3), α6 = 1√2(e1 ⊗ e2 + e2 ⊗ e1),
Dans les axes matériau, le tenseur d'élastiité C
≈
se met sous la forme :


C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44


L'élastiité des superalliages monoristallins à base de nikel est don dénie
par trois omposantes indépendantes (C11, C12, et C44, ii notation de Voigt). Les
propriétés élastiques de es matériaux sont onnues, elles de l'AM1, par exemple,
peuvent être trouvées dans [90, 112℄. L'élastiité du N18, quant à elle, est toujours
mesurée sur le polyristal, il n'y a don pas de données sur l'élastiité du monograin
de N18. Cependant, il semble assez logique de penser que l'élastiité du monograin
de N18 est assez prohe de elle de l'AM1. Aussi, l'élastiité monoristalline du
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N18 à 450C sera alulée ave le même degré d'anisotropie que elui de l'AM1
(C44/(C11 −C12) identiques), les omposantes étant déterminées an que le module
d'Young alulé par homogénéisation orresponde à elui obtenu par les expérienes
présentées au Chapitre 4, d'environ 196000 MPa.
5.4.2 Plastiité du monoristal de superalliage
Dans les superalliages à base de nikel, la plastiité est provoquée par le déplae-
ment de disloations sur les systèmes de glissement otaédriques (et éventuellement
ubiques). Lorsque deux disloations, qui glissent haune sur leur système de glis-
sement, se renontrent, plusieurs types d'interations peuvent avoir lieu. Pour les
matériaux ubiques à faes entrées, Franiosi [113℄ propose l'ériture d'une ma-
trie d'interation hrs permettant de représenter les interations des douze systèmes
otaédriques à l'aide de six oeients. Ces oeients sont reportés dans le Ta-
bleau 5.2. La valeur de es oeients s'appuie sur les travaux de Gérard [111℄. La
valeur h3=100 interdit à deux systèmes olinéaires d'être atifs en même temps sui-
vant les reommandations de [114℄. Les systèmes de glissement dans le N18 sont les
systèmes otaédriques. Toutefois, il a été observé que deux systèmes otaédriques
pouvaient s'assoier pour former un glissement pseudo-ubique [115℄. Cependant, il
ne sera tenu ompte ii que du glissement otaédrique.
oeient h0 h1 h2 h3 h4 h5
valeur 1 1 0,2 100 3 3
type auto- interation verrou interation jontion verrou
d'interation érouissage oplanaire de Hirth olinéaire glissile de Lomer
Tab. 5.2. La matrie d'interations.
Le phénomène de durissement ylique onstaté sur les essais est important mais
assez lent. Le paragraphe 4.2.2 du Chapitre 4 a montré qu'un modèle marosopique
de type R = Q(1 − e−bp) permettait de modéliser orretement le durissement
ylique au niveau marosopique.
Cependant, au niveau du grain, les phénomènes de plastiité sont liés au dépla-
ement des disloations dans les diretions denses des plans de glissement denses.
Un modèle anisotrope de plastiité ristalline est don onsidéré pour dérire le
omportement inélastique à l'éhelle du monograin. Le modèle hoisi est elui de
Méri-Cailletaud [116℄.
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(l¯s ⊗ n¯s + n¯s ⊗ l¯s), ave n¯s la normale au plan de glissement et l¯s la
diretion de glissement dans le plan.
Pour haque système de glissement, la ission résolue s'érit :






La résultante de la vitesse de glissement γ˙s s'érit :
γ˙s =
〈 |τ s − xs| − rs
K
〉n
sign(τ s − xs) (5.21)
ave xs l'érouissage inématique et rs l'érouissage isotrope.
<> désigne la partie positive.
x˙s = cγ˙s − dv˙sxs (5.22)




hsr {1− exp(−bvr)} (5.23)
ave v˙r = |γ˙s|, la déformation plastique umulée sur haque système de glissement.
Q dénit la valeur asymptotique de la variable salaire de l'érouissage isotrope
et orrespond au régime ylique stabilisé pour le système s et b indique la rapidité
de la stabilisation. La matrie hrs permet de rendre ompte des interations entre
systèmes de glissement. L'érouissage inématique xs permet de traduire si besoin
est, le déplaement du entre du domaine d'élastiité dans l'espae des ontraintes.
Son existene est à relier aux hétérogénéités de déformation plastique à l'éhelle
mirosopique qui réent des hamps de ontraintes loaux non uniformes, sur de
 grandes  distanes. Dans le adre de e travail, on herhe à rendre ompte des
eets de ertaines de es hétérogénéités rées par les préipités et les joints de grains
par un modèle multiéhelle. Ainsi, auun érouissage inématique n'est introduit a
priori à l'éhelle du grain. Les érouissages inématiques seront introduits en fontion
des premiers résultats de simulations du omportement polyristallin. La visosité
du matériau est onsidérée omme très faible (K=10 MPa.s1/n et n=11).
Dans la littérature, on peut trouver plusieurs valeurs pour es interations [113,
111℄. La Figure 5.7 montre à titre d'exemple la réponse du matériau monoristallin
pour deux matries d'interations diérentes.
L'érouissage introduit doit permettre à la fois de rendre ompte de la forme
de la ourbe de tration, et du durissement ylique observé sur l'essai N2 en
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Fig. 5.7. Réponses à un premier yle de fatigue à 0,7% de déformation maximale pour une
orientation donnée pour deux matries d'interation. La matrie d'interation H
désigne une matrie d'interation dérite dans le Tableau 5.2. La matrie d'auto-
érouissage est la matrie identité. Les paramètres relatifs à l'érouissage isotrope
ristallin sont Q=85 MPa et b=4.
fatigue alternée à 0,5% puis 0,7% d'amplitude de déformation. Nous avons fait le
hoix de rendre ompte d'un durissement identique sur l'ensemble des systèmes de
glissement ave une amplitude modérée de Q=85 MPa et une vitesse lente donnée
par une faible valeur de b=4.
L'eet induit par la règle en β est équivalent à l'introdution d'un érouissage
inématique de nature intergranulaire. Elle induit une relaxation de la ontrainte
moyenne lors d'une solliitation de fatigue répétée à déformation imposée. Lorsque
l'on utilise une version purement non-linéaire (δ = 0), la ontrainte moyenne s'annule
au bout d'un ertain nombre de yles, tout omme pour le modèle inématique non
linéaire lassique. L'introdution d'un paramètre δ non nul permet d'obtenir une
règle en β partiellement linéaire, e qui permet alors de limiter la relaxation de
la ontrainte moyenne, onformément à e qui a été observé expérimentalement.
Compte tenu de ses degrés de liberté, e modèle semble bien indiqué pour traduire
l'érouissage inématique induit par les interations entre les diérents grains dans le
polyristal. En eet, expérimentalement, la ontrainte moyenne ne relaxe pas jusqu'à
zéro dans le as d'un hargement dissymétrique en déformation imposée, tant que
le niveau de déformation imposée n'est pas trop important.
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5.4.3 Inuene de l'anisotropie élastique sur la réponse mé-
anique du polyristal
En élastiité ubique, un nombre assez important de grains est néessaire pour
obtenir une bonne approximation du omportement du polyristal. En élastiité iso-
trope, un seul grain, quelle que soit son orientation, sut à identier le module
d'élastiité, tandis que dans le as de l'élastiité ubique, le alul du module d'élas-
tiité marosopique rélame un assez grand nombre de grains. Des simulations par
éléments nis de 343 grains ave des onditions aux limites de bords libres ont été
réalisées (Figure 5.8). La fae inférieure du ube est xe et la fae supérieure subit
un déplaement imposé selon l'axe vertial, orrespondant au hargement d'un yle
de fatigue répétée à 0,9% de déformation maximale.
Fig. 5.8. Maillage d'un polyristal de 343 grains (69000 éléments).
Deux types de omportements sont retenus. Dans le premier as, l'élastiité est
anisotrope de type ubique, les oeients C11, C12 et C44 sont hoisis pour que
le degré d'anisotropie soit omparable à elui de l'alliage AM1 et que le module
d'élastiité marosopique soit elui du N18 à 450C (soit 196 GPa). Dans le seond
as, l'élastiité du matériau est onsidérée omme isotrope, la valeur du oeient de
Poisson dénie à 0,3 n'est pas alulée. Dans les deux as le omportement inélastique
est pris presque parfaitement plastique (un érouissage isotrope lent est introduit).
Les paramètres des lois sont donnés dans les Tableaux 5.3 et 5.4. Le but de es
simulations est de vérier que les onditions d'appliation de la règle en β lassique
sont réunies. En eet, la règle en β a été onstruite pour un module d'élastiité
isotrope et une plastiité ristalline. Ces simulations visent don à vérier que la
simpliation qui onsiste à onsidérer une élastiité isotrope à l'éhelle des grains
n'inue pas de façon importante sur la réponse marosopique du polyristal.
Ave 343 grains, la réponse obtenue n'a pas enore onvergé. En eet, sur la
Figure 5.9, les diérentes réalisations d'un polyristal de 343 grains (seules les orien-
tations de haun des grains hangent) ave élastiité ubique montrent une variation
de module d'élastiité marosopique de 189 GPa à 208 GPa, don de l'ordre de 10%.
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C11 (MPa) C12 (MPa) C44 (MPa) R0 (MPa) K(MPa.s
1/n
) n Q (MPa) b
268000 187000 114000 R0 10 11 85 4
Tab. 5.3. Coeients de la loi de omportement du monoristal ave une élastiité ubique
et une plastiité ristalline.
E (MPa) ν R0 (MPa) K(MPa.s1/n) n Q (MPa) b
198000 0,3 R0 10 11 85 4
Tab. 5.4. Coeients de la loi de omportement du monoristal ave une élastiité isotrope
et une plastiité ristalline.
Eet d'une élastiité ubique ou isotrope sur le omportement du poly-
ristal
En omparant les paires de simulations de omportement de polyristaux possé-
dant l'un une élastiité ubique et l'autre une élastiité isotrope - respetivement en
rouge et en vert sur la Figure 5.9 - on onstate que les ourbes vertes représentant
l'élastiité isotrope sont en dessous des ourbes rouges. Dans le as de l'élastiité
isotrope, peu après avoir dépassé le seuil de plastiité marosopique, tous les grains
sont soumis à la même ontrainte et ommenent don tous à se plastier dans un
domaine de déformation restreint. Par ontre, dans le as de l'élastiité ubique,
tous les grains subissent des ontraintes diérentes, et entrent don en plastiité de
façon plus progressive. De plus, Sauzay [117℄ a montré que dans le as d'une élas-
tiité ristalline ubique ave forte anisotropie, les orientations des grains voisins
induisent plus de dispersion que l'orientation du grain elle-même. L'orientation des
grains voisins joue don un rle et tous les grains d'une orientation donnée ne se
plastient don pas au même moment.
Les diérentes simulations ave élastiité isotrope à l'éhelle du monoristal pré-
sentent des diérenes de pente au tout début de l'érouissage en fontion des
systèmes de glissement ativés. Toutefois, es pentes tendent rapidement vers une
asymptote ommune. Le début de l'érouissage engendre ependant des diérenes
d'environ 20 MPa sur la ontrainte dans l'axe de solliitation après 0,9% de défor-
mation imposée.
La Figure 5.9 représente la réponse obtenue expérimentalement ave la miro-
struture à γ′III ns. On onstate que, lors de la première tration, les réponses
expérimentale et simulées sont prohes, bien que le modèle de plastiité soit par-
tiulièrement simpliste (il orrespond pratiquement au as de la plastiité parfaite
sur les systèmes de glissement otaédriques, du fait de la lenteur du durissement
induit par l'érouissage isotrope). L'aord est un peu moins bon lors de la première
déharge où le matériau se plastie plus tt dans l'expériene omparativement au
alul (Figure 5.9). L'éart lors du retour à déformation nulle est de 80 MPa entre
l'expériene et la simulation par éléments nis. Cet eet pourrait être orrigé au
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sim FE, élasticité cubique
sim FE, élasticité isotrope
Fig. 5.9. a) Premier yle pour diérentes simulations du omportement d'un polyristal
à 343 grains. Le omportement du monoristal est déni par une élastiité u-
bique (en rouge) ou isotrope (en vert) et une plastiité ristalline parfaite sur les
systèmes otaédriques. La ligne noire ave des symboles blans représente les pre-
miers yles expérimentaux obtenus ave la mirostruture à γ′III ns. b) Zoom
sur la n de la première tration. ) Zoom sur la n de la première déharge.
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moyen de la ombinaison d'un érouissage isotrope négatif très rapide et d'un (ou
plusieurs) érouissages inématiques, ependant ela omplexierait alors beauoup
le modèle.
Que peut-on en déduire sur la loi de omportement monoristalline du maté-
riau ? D'une part, qu'une loi simple onsidérant seulement un érouissage isotrope
lassique pour rendre ompte du durissement ylique sura pour dérire orre-
tement la tration et très probablement les yles stabilisés des diérents essais de
fatigue, puisque eux-i montrent très peu de plastiité ylique. D'autre part, la
relaxation de la ontrainte moyenne étant faible dans l'expériene, il y a don da-
vantage d'érouissage linéaire que non linéaire à onsidérer au niveau intergranulaire,
il faut don introduire un paramètre δ de la règle en β assez fort.
5.4.4 Comparaison éléments nis-homogénéisation ave or-
retion en β
La Figure 5.10 montre la réponse simulée au moyen de la règle en β pour 100
grains ave une élastiité isotrope ave les paramètres C=120000 MPa, D=350, et
δ=0,02 (en rouge, règle en β N2) et C=100000 MPa, D=350, et δ=0,2 (en vert,
règle en β N1) . Les temps de alul du premier yle des diérentes simulations
sont reportés dans le Tableau 5.5. En regardant la réponse au 20e yle on onstate
qu'ave la alibration de la règle en β N2 la ontrainte moyenne relaxe très ra-
pidement jusqu'à une valeur nulle tandis qu'ave la alibration N1, la ontrainte
moyenne reste élevée. La alibration N1 est don plus adaptée pour modéliser la
ontrainte moyenne au yle stabilisé.
La ourbe simulée par homogénéisation pour les deux jeux de paramètres pour
le règle en β et par éléments nis ave une élastiité ubique orrespondent tout à
fait lors de la première tration. Cependant, la ourbe simulée par homogénéisation
ave le jeu N2 se plastie enore plus tard que la ourbe simulée par éléments nis
lors de la première ompression. Or, ette dernière plastiait déjà plus tard que
l'expériene.
Il est don possible de orriger l'eet de l'anisotropie élastique sur le omporte-
ment plastique du polyristal grâe à la règle en β, même en utilisant un ompor-
tement monoristallin très simple. Cela reste ependant un artie à utiliser ave
préaution. Il permet de rendre ompte des eets d'interation entre les grains même
dans le as d'une élastiité monoristalline ubique à l'aide d'un modèle d'homogé-
néisation basée sur une élastiité isotrope. Toutefois, le phénomène de relaxation de
la ontrainte moyenne n'est pas bien dérit.
La Figure 5.11 montre la réponse méanique simulée à un premier yle de fatigue
à 0,9% de déformation maximale pour des polyristaux de 100 grains ave diérentes
orientations et pour un polyristal de 10 grains. Les réponses obtenues sont très
prohes. Le yle stabilisé de es polyristaux sont également très prohes (éart
entre les ontraintes moyennes <15 MPa). Cei montre qu'il est possible de trouver
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Fig. 5.10. a) Premier yle pour diérentes simulations de polyristal à 343 grains. Le
omportement du monoristal est déni par une élastiité ubique (en noir) ou
isotrope (en bleu) et une plastiité ristalline parfaite sur les systèmes ota-
édriques. La même loi de omportement est utilisée pour les simulations à l'aide
de la règle en β (en rouge). b) 20e yle ave la règle en β, la ontrainte moyenne
ave la règle en β N2 est nulle, mais elle vaut 100 MPa ave la règle N1.
Simulation EF 343 grains β 343 grains β 100 grains β 10 grains
Temps de alul (s) 200000 100 25 1,55
Tab. 5.5. Comparaison des temps de alul de la réponse méanique à un premier yle
de fatigue à 0,9% de déformation maximale pour diérent types de simulations.
(EF élément ni, β règle en β).
les orientations ristallines d'un polyristal de 10 grains, qui permet de modéliser à
moindre oût le omportement d'un polyristal de N18 (à ondition d'être dans des
onditions de solliitations uniaxiales).
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Fig. 5.11. Comparaison entre le premier yle de fatigue d'un polyristal de 10 grains (en
noir) et de diérents premiers yles pour des polyristaux 100 grains (premier
yle pour diérents polyristaux dont l'orientation des grains varie), ave le
modèle à double homogénéisation. a) Cas de préipités qui se plastient, ave
la mirostruture standard. b) Zoom de a).
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sim FE, élasticité cubique

















sim FE, élasticité cubique
sim, règle en β
Fig. 5.12. Comparaison du premier yle de fatigue répétée à 0,9% de déformation totale
imposée issu de la simulation EF d'un polyristal de 343 grains et d'une homo-
généisation ave la règle en β N1 d'un polyristal de 100 grains. Loi de plastiité
Tableau 5.6.
La alibration de la règle en β s'eetue en deux étapes. Une première étape
onsiste à identier le omportement du monoristal par  méthode inverse  sur
la base de simulations par éléments nis du omportement du polyristal. En ex-
ploitant les résultats de simulations de polyristaux de 343 grains, les paramètres
du modèle de omportement du monograin qui permettent d'obtenir la réponse mé-
anique orrespondant au mieux aux résultats expérimentaux sont identiés. Une
fois le omportement du monoristal déterminé, la seonde étape onsiste à alibrer
les paramètres de la règle en β qui permettent de retrouver par homogénéisation en
hamps moyens le omportement du polyristal obtenu préédemment par élément
nis sans hanger le omportement du monoristal identié lors de la première étape.
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Fig. 5.13. Courbe de tration pour la mirostruture sans préipités tertiaires : en noir,
la ourbe expérimentale, en rouge des ourbes simulées pour diérents aluls
de polyristaux à 343 grains et en bleu deux ourbes simulées à l'aide de l'ho-
mogénéisation ave la règle en β d'un polyristal de 10 grains, l'une ave un
l'érouissage isotrope identié et l'autre ave un érouissage isotrope nul. Loi de
plastiité : f. Tableau 5.6. Seuil de plastiité de 410 MPa.
Dans le as présenté sur la Figure 5.12, orrespondant à un premier yle de
fatigue à déformation imposée et à une loi de omportement ave un érouissage
isotrope du monoristal, les paramètres de la règle en β les plus adéquats sont
C=120000,D=350 et δ=0,02 (règle en β N2). Cette identiation permet de simuler
orretement la ourbe de tration monotone mais donne une plastiité ylique
un peu trop faible lors des premiers yles de la simulation d'un essai de fatigue
à 0,9% de déformation maximale. De plus, la ontrainte moyenne relaxe trop, e
qui omplique l'identiation. Trois solutions simples sont possibles pour limiter la
relaxation de la ontrainte moyenne. Elles onsistent, soit à augmenter le paramètre
δ de la règle en β, soit à aélérer le durissement ylique an de limiter rapidement
la plastiité, soit à augmenter le seuil de plastiité. Cependant, la première solution
entraîne une augmentation du module d'érouissage que l'on peut observer sur la
ourbe de tration, et la seonde et la troisième limitent enore davantage la plastiité
ylique sur les premiers yles.
Par ailleurs, si l'on voulait reproduire au mieux la plastiité ylique, y ompris
sur les premiers yles, il onviendrait d'introduire un modèle d'érouissage ylique
qui n'entraîne pas une relaxation totale de la ontrainte moyenne, 'est-à-dire intro-
duire un modèle d'érouissage inématique à seuil.
Dans le as présenté sur la Figure 5.13, orrespondant à l'essai de tration pour
la mirostruture sans préipités tertiaires de γ′, le omportement du monoristal
est dérit dans le Tableau 5.6 et les paramètres de la règle en β sont C=120000
MPa, D= 350 et δ=0,02 (règle en β N2). Par omparaison, sur la Figure 5.14, le
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même essai de tration est représenté ave des paramètres de la règle en β diérents,
(C=100000 MPa, D= 350 et δ=0,2, règle en β N1). On onstate que la ourbe
de tration simulée ave la règle en β N1 orrespond bien jusqu'à environ 1% de
déformation, mais est beauoup trop raide au-delà. Par ontre, ette identiation
permet une meilleure modélisation de la relaxation de la ontrainte moyenne. Au
ontraire, la règle en β N2 permet une bonne desription de la ourbe de tration
mais entraîne une trop forte relaxation de la ontrainte moyenne.
E (MPa) ν R0 (MPa) K (MPa.s1/n) n Q (MPa) b
N1 et 2 198000 0,3 R0 10 11 85 4
Cβ (MPa) Dβ δβ
N1 100000 350 0,2
N2 120000 350 0,02
























simulation règle en    N°1
simulation règle en    N°2
β
β
Fig. 5.14. Courbe de tration pour la mirostruture sans préipités tertiaires.
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5.5 Passage des phases au monograin dans le super-
alliage N18
Enjeu
Cette partie a pour objet de valider les onditions d'appliation d'une homogé-
néisation en hamps moyens (de type Mori-Tanaka) du omportement des phases γ
et γ′ an d'obtenir le omportement du monograin. Il s'agit également d'appliquer
la méthode de orretion proposée par Pottier an de palier une estimation trop
rigide de la réponse méanique par homogénéisation en hamps moyens dès lors que
le phases ont des omportements méaniques très diérents. Or 'est le as, si l'on
hoisit de onsidérer les préipités omme purement élastiques et la matrie omme
élasto-viso-plastique. Par ailleurs, la règle d'homogénéisation de Mori-Tanaka s'ap-
puie sur les travaux d'Eshelby et suppose une distribution isotrope des préipités.
Ii, les préipités seondaires sont uboïdaux et tous orientés dans le même sens dans
un grain, la distribution de la phase préipité n'est don pas isotrope.
Fig. 5.15. Homogénéisation des préipités.
Un ertain nombre de travaux ont été réalisés en homogénéisation ave des préi-
pités ubiques ou uboïdaux [118, 119, 120℄. Cependant, ils onernent des préipités
dans une matrie au omportement isotrope. Par ailleurs, l'utilisation de l'inlusion
d'Eshelby repose sur l'hypothèse d'uniformité des hamps de ontrainte et de défor-
mation dans l'inlusion. Or, dans un préipité ubique ou uboïdal, es hamps ne
sont pas uniformes [121℄.
Il paraît don assez diile de prendre en ompte la forme du préipité dans le
N18 via es modèles. D'autant plus qu'auune donnée onernant le omportement
méanique du monograin à 450C n'est disponible. Les seules informations onnues
onernent le omportement marosopique du polyristal. Il faut don herher à
rendre ompte des tendanes que peut générer un hangement de mirostruture
sans avoir trop de paramètres à identier, puisqu'on ne dispose pas d'informations
détaillées à l'éhelle des phases. C'est pourquoi un modèle lassique simple est hoisi
pour l'homogénéisation. La distribution de la phase γ′ est onsidérée omme isotrope,
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les préipités sont alors assimilés à des sphères et un modèle d'homogénéisation de
Mori-Tanaka est appliqué. C'est pour la même raison que des modèles de ompor-
tement simples pour la matrie et les préipités sont également privilégiés.
5.5.1 Inuene de la forme des préipités
An d'estimer l'erreur induite par l'approximation  les préipités sont assimi-
lables à des sphères , des aluls par éléments nis de ellules périodiques ave
diérentes formes de préipités ont été réalisés. Ce type de omparaison n'est pas
totalement pertinent puisque la répartition des préipités dans un grain d'alliage
N18 est aléatoire et non pas périodique. Cependant, la mirostruture périodique
devrait donner une bonne estimation de l'inuene de la forme des préipités sur le
omportement du monograin, pour un oût de alul et de mise en plae moindre
que elui d'une mirostruture aléatoire.
Les maillages utilisés pour es simulations sont présentés sur les Figures 5.16 à
5.18. La fration volumique de préipité est d'environ 43% pour les trois ellules.
Les onditions aux limites de la ellule sont telles qu'elles simulent un empilement
périodique, identique à elui représenté sur la Figure 5.18. Les déplaements des
faes latérales opposées sont identiques. Et les déplaements des faes supérieure et
inférieure se orrespondent : le déplaement de haun des tiers de la fae inférieure
est identique à elui du tiers opposé de la fae supérieure. De plus, pour simuler la
tration, une déformation uniforme est imposée à tous les éléments.
An de simplier les aluls et faute de données pertinentes sur le omporte-
ment des préipités de γ′ dans le N18, le omportement de es derniers est onsidéré
omme purement élastique, en première approximation. La plastiité du matériau
est don portée uniquement par la matrie γ. De plus, nous avons vu que les dis-
loations aux forts niveaux de déformation étaient prinipalement stokées dans la
matrie, même si les préipités en ontiennent également. Le modèle hoisi pour
dérire le omportement de la matrie est un modèle de plastiité ristalline de type
Méri-Cailletaud. La valeur de l'érouissage isotrope est hoisie pour orrespondre
au durissement ylique onstaté sur les essais. Les interations entre les systèmes
de glissement sont dérites dans le Tableau 5.2. Auun érouissage inématique n'est
introduit dans le omportement de la matrie.
Pour haque forme de préipités, la simulation d'un premier yle de fatigue
en tration répétée à 0,9% de déformation a été réalisée pour quatre orientations
ristallographiques du matériau. Les réponses selon les axes [001℄, [111℄ et pour des
axes quelonques sont présentées sur la Figure 5.19.
Nous pouvons noter que la forme du préipité a un eet moins fort que l'orien-
tation ristalline. En eet, les orientations {111} et {223}, les ourbes bleues et
roses représentant le premier yle de fatigue pour les deux formes de préipités
sont assez prohes. Une forme uboïdale du préipité entraîne un érouissage plus
important que la forme sphérique. Cet érouissage plus important peut engendrer
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Fig. 5.16. Maillages des préipités testés en éléments nis dans une ellule hexagonale
périodique.
Fig. 5.17. Maillages de la ellule hexagonale périodique et oupes de ette ellule ave un
préipité arrondi à l'intérieur.
Fig. 5.18. Empilement de ellules périodiques.
Élastiité isotrope Young (MPa) Poisson
Matrie 185000 0,3
Préipité 210000 0,3
Plastiité ristalline R0 (MPa) K (MPa.s1/n) n Q (MPa) b
Matrie 315 10 11 40 4
Préipité ∞ x x x x
Tab. 5.7. Coeients de la loi de omportement des phases.
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[2 2 3], plasticité cristalline
Fig. 5.19. Simulations de la réponse en fatigue (moyenne volumique) selon diérentes di-
retions ristallographiques pour une ellule élémentaire périodique ontenant
diérentes formes de préipités, ave élastiité isotrope pour les deux phases et
plastiité ristalline pour le matrie (f. Tableau 5.7).
des diérenes allant jusqu'à 150 MPa en n de première montée en harge. On peut
remarquer que e résultat est à l'inverse des résultats obtenus par dynamique des
disloations, pour lesquels le rayon de ourbure très fort des préipités uboïdaux
failite l'entrée des disloations dans le préipité [59℄.
5.5.2 Appliation de la méthode de la orretion par la tan-
gente asymptotique
Comme mentionné préédemment, les modèles en hamps moyens onduisent à
une réponse trop rigide du milieu homogène équivalent lorsque les omportements
de la matrie et des préipités sont très diérents. La Figure 5.20 montre que, pour
toutes les orientations, la ourbe issue de l'homogénéisation par la méthode de Mori-
Tanaka (ourbe rouge) est trop rigide par rapport à la référene éléments nis (ourbe
noire). Une orretion par la tangente asymptotique est don néessaire. La méthode
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de orretion par la tangente asymptotique est appliquée pour obtenir une réponse
plus prohe de l'expériene. Ii un terme orretif unique est identié pour toutes les
simulations quelle que soit l'orientation du ristal. Ce terme orretif est hoisi pour
que la orretion soit mieux adaptée en moyenne à toutes les orientations testées,
lorsque l'on ompare les simulations par éléments nis sur ellule périodique ave
un préipité uboi

dal à elles obtenues par homogénéisation en hamps moyens. Les
réponses obtenues par simulations par éléments nis sur une ellule périodique ave
un préipité uboi

dal sont ii plus raides que elles ave des préipités sphériques, le
module tangent asymptotique moyen est don plus fort dans e as.
La orretion améliore les résultats dans la quasi-totalité des orientations, à l'ex-
eption de la réponse à une solliitation selon l'axe [111℄. Cependant, des dié-
renes importantes peuvent enore être observées entre les ourbes de référene et
les ourbes obtenues en appliquant la méthode de orretion par la tangente asymp-
totique. En eet, la tangente asymptotique dépend de l'orientation, il n'est don
pas possible d'obtenir une orretion satisfaisante pour toutes les orientations. Par
ontre, il est possible de hoisir une orretion moyenne dont les erreurs se om-
pensent d'une orientation à l'autre. En eet, le but est ii de pouvoir obtenir le
omportement homogénéisé du polyristal. Cette orretion permet don de retrou-
ver un omportement orret pour le polyristal après une double homogénéisation,
omme nous le verrons plus loin. Cependant, les ontraintes et les déformations à
l'éhelle des phases pourraient être impréises. Ce n'est pas gênant, étant donné que
l'approximation  élastiité isotrope à l'éhelle des phases  au lieu de l'élastiité
ubique générait déjà d'importantes diérenes sur les hamps de ontraintes et de
déformations mirosopiques. Sauzay et ses ollaborateurs [122℄ ont d'ailleurs mon-
tré que l'introdution de l'élastiité ubique n'a qu'une faible inuene sur la réponse
marosopique du matériau. Par ontre, elle a une inuene majeure sur la ission
résolue ritique à l'éhelle du grain.
Par ontre, on peut noter que le module d'érouissage obtenu pour le omporte-
ment du monograin homogénéisé est trop fort par rapport au omportement prohe
du parfaitement plastique hoisi pour le monograin lors de son identiation à partir
des simulations de polyristaux par éléments nis. Pourtant le omportement de la
matrie introduit pour l'homogénéisation des phases est presque parfaitement plas-
tique, on ne peut don diminuer signiativement l'érouissage. Le fait de hoisir
un modèle de omportement purement élastique pour les préipités entrâine don
une réponse trop rigide au niveau du monograin. Deux options s'orent alors. Il
faut soit hoisir un modèle élasto-viso-plastique pour les préipités également, soit
diminuer artiiellement le module tangent asymptotique pour obtenir un ompor-
tement du monograin orrespondant à elui obtenu par  méthode inverse  à partir
du omportement du polyristal.
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Fig. 5.20. Comparaison de simulations de premier yle de fatigue appliqué suivant dif-
férents axes matériau. La ellule est périodique et ontient des préipités u-
boïdaux (en noir). Le omportement du matériau obtenu par homogénéisation
de Mori-Tanaka est en vert et elui sans la orretion de la tangente asympto-
tique est en rouge. La loi de omportement onsiste en une élastiité isotrope
et un érouissage isotrope déni sur les systèmes de glissement otaédriques (f.
Tableau 5.7).
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Conlusions
L'homogénéisation en hamps moyens en appliquant la méthode de orretion
par la tangente asymptotique (orretion de Pottier) permet de modérer la raideur
exessive du modèle de Mori-Tanaka. Néanmoins, omme il s'agit d'une orretion
moyenne, identique pour toutes les orientations, elle n'est pas adaptée à haque orien-
tation. Elle permet ertes une orretion au niveau marosopique, mais à l'éhelle
des phases, des diérenes importantes apparaissent. En fait, deux fateurs modi-
ent fortement les ontraintes et les déformations à l'éhelle des phases, d'une part,
l'approximation élastiité isotrope, d'autre part la orretion de Pottier. Il est néan-
moins possible de l'utiliser pour avoir des tendanes au sujet de l'inuene de la
mirostruture sur le omportement marosopique.
Par ailleurs, le hoix d'un omportement purement élastiques pour les préipi-
tés amène à augmenter artiiellement la orretion par la tangente asymptotique,
'est-à-dire à diminuer fortement le module tangent asymptotique, pour obtenir le
omportement du monoristal voulu. Mais le hoix d'un omportement élasto-viso-
plastique pour les préipités, pour lequel la orretion ne serait pas néessaire, pose
le problème de l'identiation du omportement des phases.
5.6 Synthèse du Chapitre 5
L'élastiité monoristalline du N18 est ubique, et probablement prohe de elle
de l'AM1. Ce type d'élastiité introduit des ontraintes internes entre les phases, à
l'éhelle ne. Celles-i ont été évaluées par éléments nis. L'ordre de grandeur de
es ontraintes internes reste assez faible, 'est pourquoi elles seront négligées par
la suite, de manière à pouvoir utiliser un modèle simple dans lequel l'élastiité est
homogène (règle en β).
Généralement, dans les superalliages γ/γ′, l'éart entre l'élastiité de la matrie
et elle du préipité est inférieur à 10%. La matrie a ainsi un module d'élastiité
légèrement inférieur à elui des préipités.
An de simplier les aluls et faute de données pertinentes sur le omportement
des préipités de γ′ dans le N18, le omportement de es derniers a été onsidéré
omme purement élastique, en première approximation. La plastiité du matériau est
don portée uniquement par la matrie. Cependant, le fait d'homogénéiser la matrie
ave les préipités purement élastiques onduit à un érouissage plus fort dans le
matériau homogénéisé que elui identié pour le monograin, à moins de diminuer
le module tangent asymptotique à introduire dans la méthode de orretion par la
tangente asymptotique. Le hoix d'un omportement élasto-viso-plastiques pour les
préipités pose quant à lui des problèmes d'identiation.
A présent qu'ont été exposés les résultats issus des alibrations des deux hange-
ments d'éhelles, ainsi que les lois de omportement des phases, le hapitre suivant
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aborde la onstrution du modèle omplet ave les deux hangements d'éhelle et
ompare les simulations aux résultats expérimentaux.
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6.1. Ériture du modèle à double homogénéisation
Enjeu
Le modèle à double homogénéisation permet de passer du omportement des
phases diretement au omportement marosopique du polyristal. Ce modèle est
onstitué de deux homogénéisations imbriquées l'une dans l'autre. La première est
une homogénéisation de Mori-Tanaka destinée à homogénéiser le omportement des
préipités et de la matrie an d'estimer le omportement du monograin, la seonde
est une homogénéisation par la règle en β du omportement des grains pour en
déduire elui du polyristal. La Figure 6.1 donne le shéma du modèle et la Figure 6.2
préise les variables utilisées à haque éhelle.
Fig. 6.1. Shéma des éhelles dans le N18.
6.1 Ériture du modèle à double homogénéisation
L'étape de loalisation onsiste à estimer les ontraintes dans haque grain puis
dans haque phase.
Loalisation des ontraintes :













Puis les équations 6.2 et 6.3 permettent de aluler les ontraintes dans les pré-
ipités et la matrie de haque grain à partir de la ontrainte en haque grain.






















































































Fig. 6.2. Shéma de la double homogénéisation.
Ave la orretion de Pottier qui vise à améliorer les estimations fournies par





rs, pour prendre en ompte la

















































Lois de omportement à l'éhelle des préipités :
Les éoulements visoplastiques sont alors obtenus par les lois de omportement
des deux phases. On note respetivement les déformations loales des phases matrie






prec. Ii est présenté le as général, où les



















vargint désignent des variables internes de la loi de omportement.
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Homogénéisation des déformations :
A partir des déformations loales, il faut maintenant aluler la déformation dans
haun des grains puis la déformation marosopique E
∼
:







































, du fait de l'isotropie de l'élastiité.























































































Il est possible de dénir un ertain nombre de grandeurs intermédiaires, telles que
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Introdution de l'eet de taille
An de pouvoir rendre ompte des eets de la mirostruture sur le omporte-
ment en fatigue, il est néessaire de retrouver les diérenes de limites d'élastiité
observées dans la seonde partie de e mémoire (hapitre 4). Or, pour es alliages,
la limite d'élastiité dépend fortement de la taille des diérentes populations de
préipités. L'eet de la taille des préipités n'est pas prise en ompte par les mo-
dèles en hamps moyens. Il est don néessaire d'introduire l'eet de la taille des
préipités diretement dans le omportement monoristallin des diérentes phases.
En pratique, si l'on hoisit de onserver un omportement des préipités purement
élastique, seul le omportement de la matrie dépend de la taille des préipités.
Pour modier la limite d'élastiité à 0,2% de déformation plastique, le plus simple
est de modier le seuil de plastiité. On pourrait envisager d'introduire un érouis-
sage inématique lassique rapide, mais elui-i induirait une relaxation signiative
de la ontrainte moyenne. Or, les résultats expérimentaux ont montré que la relaxa-
tion de la ontrainte moyenne est très faible. Il faudrait don utiliser un érouissage
multiinématique à seuil qui rendrait le modèle à l'éhelle des phases trop om-
plexe. L'eet de taille est don introduit dans le seuil de plastiité du modèle de
omportement des phases.
An d'introduire et eet de taille, la fontion exposée dans la seonde partie
au hapitre 4 paragraphe 4.2.1 est utilisée. Pour rappel, le seuil de plastiité, τ0, est
déni par l' équation 4.2 : τ0 = τ0,phase−seule +∆τg′II +∆τg′III
Pour les disloations fortement ouplées, l'équation 3.8 est utilisée :











(0, 94(1 + f 1/2/2))[56℄
Pour les disloations faiblement ouplées, l'équation 3.9 est utilisée :

















Pour haque population de préipités, l'inrément de ission résolue ritique
qu'engendre ette population est déterminé en hoisissant le méanisme qui donne
l'inrément minimal. Les diérents inréments sont ensuite additionnés.
Entrées et sorties du modèle
Ce modèle à double homogénéisation néessite un ertain nombre de paramètres
matériau. Ces paramètres ainsi que les variables internes qu'ils ontrlent sont rap-
pelés dans le Tableau 6.1. Il faut deux paramètres, le module d'Young (Y oung) et le
oeient de Poisson (ν), pour dénir le tenseur d'élastiité du préipité, de même
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il en faut deux autres pour dénir le tenseur d'élastiité de la matrie. Comme la
matrie se plastie, il faut également un seuil de plastiité. La loi de omportement
hoisie pour la matrie peut être plus ou moins omplexe et ompter des érouis-
sages isotropes et inématiques. A minima, un érouissage isotrope est néessaire
pour rendre ompte du durissement ylique. Un érouissage inématique intergra-
nulaire est introduit via la règle en β, qui néessite trois paramètres (Cβ,Dβ et δβ).
Le dernier paramètre du modèle orrespond à la orretion de Pottier. Il ne faut
don pas moins de onze paramètres pour alibrer le modèle. Le modèle omprend a











e), deux variables internes pour haque système, soit vingt-quatre
variables au total par grain (γgs et r
g
s), ar il y a douze systèmes de glissement ota-
hédrique dans la maille ubique à fae entrée. Ce nombre de variables internes est
ertes important, mais reste néanmoins omparable à elui d'un modèle d'homogé-
néisation à l'aide de la règle en β à un seul niveau.
De plus, le modèle intègre une estimation du seuil de plastiité à partir de la
mirostruture, qui néessite également des paramètres matériau.
Conernant les sorties du modèle (présentées dans le Tableau 6.2), plusieurs
options sont envisageables : soit seul le résultat de l'homogénéisation est important
et l'on peut se ontenter de sorties à l'éhelle marosopique, soit on souhaite obtenir
aussi la répartition de la déformation au sein des grains selon leur orientation, voire
même la ission résolue ritique et la déformation pour haque système de glissement
et il est alors néessaire de sauvegarder les valeurs de toutes les variables internes
des éhelles inférieures.
paramètre variables internes
Préipités Y oung, ν ε
∼
e (1)
Matrie Y oung, ν ε
∼
e (1)
R0 = f(fi, ti) γp (Nsystemes x Ngrains)
Q, b vs (Nsystemes x Ngrains)
Ci, Di α(s, i) (Nsystemes x Ngrains x Ni)





Tab. 6.1. Paramètres matériau et variables internes du modèle. Cas de préipités purement
élastiques.
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γgs,matrice (Nsystemes x Ngrains)
γgs,precipite (Nsystemes x Ngrains)
τ gs,matrice (Nsystemes x Ngrains)
τ gs,precipite (Nsystemes x Ngrains)
Tab. 6.2. Sorties du modèle.
6.2 Appliation du modèle à double homogénéisa-
tion à la simulation des essais sur N18 à gros
grains
6.2.1 Lois de omportement des phases
D'après les résultats de l'identiation du omportement du monograin au para-
graphe 5.4, auun érouissage inématique intragranulaire n'est néessaire et le dur-
issement ylique peut-être modélisé par un érouissage isotrope sur les systèmes de
glissement selon une loi de type Méri-Cailletaud ave pour paramètres Q=85 MPa
et b=4 (f. Tableau 5.6). Les mirostrutures réalisées expérimentalement au ours
de e travail omportent toutes une fration volumique de préipités d'environ 50%.
Le même érouissage isotrope est introduit dans le modèle de omportement de la
matrie. Les omportements onsidérés sont reportés dans les Tableaux 6.3 et 6.4.
Deux approhes ont été envisagées. Dans la première, les préipités sont onsidé-
rés omme purement élastiques, e qui permet de limiter le nombre de paramètres à
identier. Dans la seonde, la matrie et le préipité sont suseptibles de se plastier.
Cependant l'identiation du omportement plastique de haque phase est diile,
ar auune donnée ne permet d'attribuer les eets observés à une phase plutt qu'à
une autre. Un jeu de paramètres est néanmoins proposé dans le Tableau 6.4. Les
avantages de la seonde approhe sont qu'elle est un peu plus physique puisque les
disloations traversent eetivement les préipités, qu'elle ne néessite pas d'utiliser
la orretion par la tangente asymptotique et surtout qu'elle permet de voir des
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à gros grains
eets d'interation entre les deux omportements plastiques des deux phases.
phase E (MPa) ν R0 (MPa) K (MPa.s1/n) n Q (MPa) b
matrie γ 185000 0,3 f(mirostuture) 10 11 85 4
préipité γ′ 210000 0,3 ∞ x x x x
Tab. 6.3. Coeients de la loi de omportement de la matrie et des préipités lorsque le
omportement de eux-i est purement élastiques.
phase E (MPa) ν R0 (MPa) K (MPa.s1/n) n Q (MPa) b
matrie γ 185000 0,3 f(mirostuture) 10 11 80 4
préipité γ′ 210000 0,3 f(mirostuture) 10 11 120 6
Tab. 6.4. Coeients de la loi de omportement de la matrie et des préipités dans le as
où les préipités se plastient.
règle en β Cβ(MPa) Dβ δβ
règle 1 100000 350 0,2
règle 2 120000 350 0,002
Tab. 6.5. Coeients de la règle en β.
Lors du alibrage de la règle en β déni au hapitre préédent, on avait pu
remarquer qu'ave la règle identiée (règle N2 du Tableau 6.5) la relaxation de la
ontrainte moyenne était trop forte dès le premier yle. Il est possible de limiter
ette relaxation de la ontrainte moyenne en augmentant le paramètre δβ de la règle
en β. Cependant ette modiation entraîne aussi une augmentation de l'érouissage
inématique linéaire et modie fortement la ourbe de tration. On peut don hoisir
soit d'homogénéiser ave la règle N2, et avoir une trop grande relaxation de la
ontrainte moyenne, soit d'homogénéiser ave la règle N1 et avoir un érouissage
trop raide sur la ourbe de tration. Étant donné que l'allure de la ourbe de tration
au-delà de 1% de déformation est hors du domaine d'appliation visé, 'est la règle
N1 qui est appliquée.
Pour les lois des phases identiées pour la règle en β N1, le seuil de plastiité
est donné par :
R0,matrice = R0,matrice−seule +∆τ = 50 + ∆τ(tγ′II , tγ′III , fγ′II , fγ′III ) (6.17)
R0,prec = R0,precipites−seuls +∆τ = 175 + ∆τ(tγ′II , tγ′III , fγ′II , fγ′III ) (6.18)
où ∆τ est la fontion dénie au paragraphe 6.1.
Les seuils de plastiité des phases isolées n'étant pas onnus, un hoix arbitraire
a été fait. Il onsidère assez logiquement que les préipités se plastient plus tard que
la matrie. En eet, les disloations se déplaent dans la matrie et sont bloquées
et/ou ralenties par les préipités.
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6.2.2 Comparaison modèle/expériene
La omparaison des résultats du modèle dans lequel on onsidère que les pré-
ipités ont un omportement purement élastique ave les résultats expérimentaux
montre que ette hypothèse n'est pas pertinente. Même en attribuant un omporte-
ment pratiquement parfaitement plastique à la matrie, le omportement homogé-
néisé au moyen du alul par éléments nis de la ellule périodique est trop rigide
par rapport à l'expériene. Il onvient don d'appliquer un module tangent asymp-
totique dans la méthode de orretion par la tangent asymptotique plus faible que
elui qui orrespondrait à la orretion de l'exès de rigidité dû au modèle d'homo-
généisation, an de orriger également l'exès de rigidité dû au hoix d'un modèle
de omportement purement élastique pour les préipités. De plus, la orretion ap-
pliquée ii est indépendante de l'orientation de haque grain, et ne permet don pas
de réupérer la réponse de haque phase.
Il semble, de plus, logique de donner un omportement plastique aux préipités,
étant donné que, tout omme la matrie, ils sont traversés par des disloations et
peuvent même - dans le as de la mirostruture à gros préipités - ontenir des
paires de disloations vis. Toutefois, l'identiation des omportements des phases
lorsque la matrie et les préipités ont un omportement élasto-plastique est très
diile ar un grand nombre de paramètres matériau est alors à identier. Elle est
d'autant plus diile que seules des données marosopiques sont disponibles. Par
ailleurs, il est probable que des lois de type plastiité ristalline ne soient pas les
plus adaptées pour dérire la plastiité à l'éhelle des phases. Il faudrait sans doute
utiliser des lois utilisant les densités de disloations et leurs interations. Néanmoins,
un assez bon aord entre expérienes et simulations est obtenu ave la alibration
de la règle en β N2 (dénie dans le Tableau 6.5) et les lois de omportement dénies
dans le Tableau 6.4). La Figure 6.3 illustre e fait pour les essais de fatigue à 0,9%
de déformation maximale, et la Figure 6.4 pour les essais de fatigue alternée à deux
niveaux de déformation imposée.
190

















































































gros  ’ secondairesγ
Fig. 6.3. Comparaison entre l'expériene et la simulation sur le premier yle et le yle
stabilisé d'un essai de fatigue répétée à 0,9% de déformation maximale. La simu-
lation est alulée à l'aide d'un modèle à double homogénéisation d'un polyristal
de 10 grains ayant des préipités qui se plastient. a) mirostruture standard,


























































































gros   ’ secondairesγ
Fig. 6.4. Comparaison entre l'expériene et la simulation sur le premier yle à ∆ε = 1, 4%
et le yle stabilisé d'un essai de fatigue alternée en déformation imposée ave 300
yles à ∆ε = 1% puis 300 yles à ∆ε = 1, 4%. La simulation est alulée à l'aide
d'un modèle à double homogénéisation sur un polyristal de 10 grains ayant des
préipités qui se plastient. a) mirostruture standard hangement de niveau de
déformation, b) mirostruture à gros γ′II hangement de niveau de déformation
) mirostruture standard yle stabilisé ∆ε = 1, 4%, d) mirostruture à gros
γ′II yle stabilisé ∆ε = 1, 4%.
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6.3 Disussion autour du modèle à double homogé-
néisation
6.3.1 Contraintes et déformations aux diérentes éhelles
Cette setion a pour but d'analyser omment ontraintes et déformations sont
réparties lorsqu'un hangement d'éhelle est réalisé.
Les Figures 6.5 et 6.6 présentent les simulations de la réponse méanique ma-
rosopique de la mirostruture à gros préipités seondaires ainsi que la  réponse
polyristalline  des phases à un premier yle de fatigue, respetivement dans les
as où les préipités sont purement élastiques et élasto-plastiques. La  réponse po-
lyristalline  de la phase r est dénie par Σr = f(Er). Les équations de Er et Σr
étant les équations 6.14, 6.15, 6.16 et 6.16. On onstate que l'homogénéisation au ni-
veau des phases a introduit un érouissage inématique linéaire. Par ailleurs, omme
attendu dans le as des préipités purement élastiques, eux-i se déforment peu
tandis que la matrie élasto-plastique se déforme beauoup. Alors que le préipité
est déformé d'à peine 0,42% la matrie est déformée de plus de 1,4% soit plus de
trois fois plus. Les ontraintes dans les phases présentent des éarts beauoup plus
faibles. Tandis qu'au niveau marosopique en n de première harge, la ontrainte
est de 866 MPa, elle est de 840 MPa dans la matrie et de 891 MPa dans la phase
préipité.
Dans le as où les préipités sont élasto-plastiques, les deux phases jouent un
rle dans l'homogénéisation. On note ependant que leurs omportements sont assez
semblables, mis à part une diérene de 125 MPa sur la limite d'élastiité. L'identi-
ation du omportement des phases est diile dans e as, ar un grand nombre
de paramètres matériau sont à identier et l'on dispose d'assez peu d'informations
permettant d'attribuer les eets marosopiques observés à telle ou telle phase.
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Fig. 6.5. Eet de l'homogénéisation des préipités ave la matrie pour la mirostruture
à gros préipités seondaires. Les ourbes représentent le omportement polyris-
tallin de haque phase introduite dans le modèle à double homogénéisation ainsi

























Fig. 6.6. Eet de l'homogénéisation des préipités ave la matrie pour la mirostruture
sans γ′III . Les ourbes représentent le omportement polyristallin de haque
phase introduite dans le modèle à double homogénéisation ainsi que le ompor-
tement homogénéisé. Cas des préipités élasto-plastiques.
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6.3.2 Comparaison de l'inuene de haque paramètre sur la
limite d'élastiité
Les Figures 6.7 à 6.11 montrent l'inuene de la valeur des diérents paramètres.
Le paramètre du modèle qui a le plus d'inuene est lairement le realage du seuil
de plastiité de la matrie (Figure 6.7). Plaçons-nous maintenant artiiellement
dans le as où le seuil de plastiité de la matrie est xé à 315 MPa et elui de
préipité à 430 MPa et faisons varier la fration volumique de préipités dans l'étape
d'homogénéisation. La Figure 6.8 montre et eet de fration volumique sur un
premier yle de fatigue à 0,9% de déformation pour des matériaux ayant un seuil
de plastiité de la matrie xée à 315 MPa. Une variation de 1% à 50% de la fration
volumique de préipités entraîne 130 MPa (soit environ 15 %) d'augmentation de
la ontrainte en n de première montée en harge. C'est peu omparé aux presque
680 MPa qui proviennent de l'augmentation du seuil de plastiité généré par la
mirostruture. Ii, on ompare la réponse méanique de la matrie à elle de la
mirostruture sans préipités tertiaires, qui possède un seuil de plastiité médian.
L'augmentation serait enore plus marquée pour la mirostruture standard ou à
préipités seondaires ns. En fait, la présene de préipités modie la apaité de la
matrie à se plastier, on doit don utiliser un omportement des phases qui dépend
déjà de l'état de préipitation. De plus, dans le sens de solliitation, la matrie qui se
déforme failement, prise entre deux préipités qui se déforment peu, est solliité dans
les trois dimensions, même si la solliitation marosopique est unidimensionnel. Cet
eet induit également une augmentation de la ontrainte à appliquer pour déformer
le matériau qui n'est pas prise en ompte par le modèle en hamp moyen. Ii, es





















matrice sans recalage de R0
matrice avec recalage de R0
Fig. 6.7. Eet realage du seuil de plastiité, sur le omportement de la matrie à l'aide
du alul de la ission résolue ritique.
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Fig. 6.8. Eet de la fration volumique des préipités, indépendamment de la ission réso-
lue ritique de la matrie. Pour toutes les ourbes la ission résolue ritique de la
matrie vaut 315 MPa et elle des préipités 430 MPa. Les diérenes sont liées à
l'eet de la fration volumique sur le omportement homogène équivalent obtenu
par le modèle à double homogénéisation.
Le hoix de la matrie d'interation semble avoir également une inuene assez
faible lorsque l'on ne regarde que le premier yle omme le montre la Figure 6.9.
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Fig. 6.9. Eet de la matrie d'interation entre les systèmes de glissement. Dans le as
de la ourbe noire, la matrie d'interation h désigne la matrie d'interation
du Tableau 5.2. Pour le as de l'auto-érouissage, la matrie d'interation est la
matrie identité.
La Figure 6.10 montre l'eet de la règle en β sur le premier yle de fatigue
d'un essai à 0,9% de déformation maximale. Elle ajoute un érouissage inématique
non linéaire qui rend ompte des interations entre les diérents grains. En n de
première montée en harge l'inuene de ette orretion représente environ 150






















avec règle en  
sans règle en  
β
β
Fig. 6.10. Eet de la règle en β sur le premier yle de fatigue.
La Figure 6.11 montre l'eet de haque orretion sur le premier yle de fatigue
d'un essai à 0,9% de déformation maximale dans le as de préipités purement
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élastiques. L'inuene de haune sur la réponse à un yle de fatigue est assez
laire : la orretion en β ajoute un érouissage inématique non linéaire qui rend
ompte des interations entre les diérents grains, et la méthode de orretion par la
tangente asymptotique diminue fortement l'érouissage inématique linéaire induit
par l'homogénéisation de Mori-Tanaka. Leur ontribution est importante ; en n de

























Pas de correction de Pottier
et C  =0β
Fig. 6.11. Eet des orretions sur le premier yle de fatigue dans le as des préipités
purement élastiques.
6.3.3 Temps de alul
Les temps de alul ave le modèle à double homogénéisation sont assez longs. Le
Tableau 6.6 présente les temps de alul d'un premier yle de fatigue à 0,9% de dé-
formation pour diérentes lois de omportement. Le alul de la réponse méanique
à l'aide de la loi ristalline ave homogénéisation en β est six fois plus rapide que le
alul ave le modèle à double homogénéisation pour un polyristal de 10 grains et
20 fois plus rapide pour un polyristal de 343 grains. Cependant, e alul reste 100
fois plus rapide que le alul du polyristal par éléments nis où haque grain est
maillé.
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Modèle utilisé temps de alul (s)
Polyristal à double homogénéisation (10 grains) 335
1 homogénéisation : plastiité ristalline grain homogène (10 grains) 57
Polyristal EF 343 grains, Elastiité isotrope 174706
Polyristal EF 343 grains, Elastiité ubique 224845
Polyristal double homogénéisation 343 grains 2315
Polyristal homogénéisation règle en β 343 grains 103
Tab. 6.6. Temps de alul pour un premier yle de fatigue à 0,9% de déformation.
Synthèse de la Partie III
Un modèle à double homogénéisation a été déni pour prendre en ompte l'in-
uene de la mirostruture intragranulaire sur le omportement marosopique. Il
permet de aluler le omportement marosopique du polyristal de N18 à par-
tir des omportements ristallins des phases γ et γ′. Toutefois si le modèle donne
des résultats aeptables au niveau marosopique, pour qu'il soit réellement utili-
sable, il faudrait onnaître de façon plus préise le omportement du monoristal
et surtout elui de haune des phases, an de pouvoir donner un omportement
élasto-plastique justié à la fois aux préipités et à la matrie. Dans le adre de e
travail, la quantité de données faible sur le omportement des phases a onduit à
hoisir :
- soit un omportement purement élastique des préipités, an de failiter l'iden-
tiation du omportement des phases. On montre que ette hypothèse ne peut
donner de résultats ohérents ave l'expériene qu'à l'aide d'une orretion par la
tangente asymptotique importante.
- soit un omportement élasto-plastique des préipités, mais l'identiation du
omportement des phases onduit à des omportements très prohes des deux phases
mis à part pour le seuil de plastiité. En fait, dans e as, il y a trop de paramètres
matériau à identier pour le nombre d'essais réalisés.
De plus, la majeure partie de l'inuene de la mirostruture est don liée à la
modiation du seuil de plastiité des phases et non à l'eet de l'homogénéisation
des phases. Cependant, e résultat est ohérent ave les résultats expérimentaux
obtenus. Les expérienes réalisées dans la partie II de ette thèse ont en eet montré
que seul e seuil de plastiité est modié par un hangement de mirostruture. Dans
le as de l'identiation du modèle multiéhelle, l'érouissage inématique provient
uniquement du hangement d'éhelle. Un érouissage inématique non linéaire est
introduit via la règle en β et un seond érouissage résulte de l'homogénéisation sur
les phases, il est ontrlé par la orretion par la tangente asymptotique dans le
as des préipités purement élastiques. Ce modèle à double homogénéisation serait
don plus adapté dans le as d'un matériau qui s'adouit pour lequel l'eet des
érouissages inématiques sur la réponse en fatigue est plus ritique.
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Le temps de alul de e modèle étant trop long pour envisager de l'appliquer
dans une boule d'optimisation de la mirostruture, il était envisagé en premier
lieu de l'utiliser pour aider à la alibration d'un modèle phénoménologique à utiliser
dans un alul de pièe. Cependant, la faible diérene observée entre les diérentes
mirostrutures sur les résultats des essais de fatigue et de tration, exepté sur
le seuil de plastiité, ont onduit à introduire l'eet de mirostruture uniquement
dans le seuil de plastiité, au niveau de la loi ristalline des phases. L'eet de la
fration volumique de préipités sur la réponse méanique au travers du proessus
d'homogénéisation est faible lui-aussi. La Partie suivante vise don à utiliser un mo-
dèle phénoménologique. Au regard des observations expérimentales et des résultats
du modèle à double homogénéisation, l'eet de mirostruture est limité à un eet
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Cette partie a pour but d'exposer la mise en plae d'une boule d'optimisation
du traitement thermique vis-à-vis de la durée de vie en fatigue, objetif nal de e
travail de thèse. Elle est représentée sur le shéma de la Figure 6.12. Cette boule
omporte trois aluls par éléments nis et un post-traitement pour évaluer la du-
rée de vie. Le premier alul est un alul de thermique qui permet de déterminer
l'évolution du hamp thermique au ours du traitement thermique. Le seond est un
alul de mirostruture qui donne les paramètres mirostruturaux, 'est-à-dire le
rayon équivalent et la fration volumique des diérentes populations de préipités,
en fontion de l'évolution de la température simulée lors du premier alul. Il sera
réalisé à l'aide du modèle de préipitation identié au Chapitre 2 de e mémoire. Le
troisième alul vise à obtenir la réponse méanique du disque sous la solliitation
qu'il subit en servie, le omportement en haque point de Gauss étant dépendant
des paramètres mirostruturaux obtenus lors du seond alul. Le modèle de om-
portement identié au ours du hapitre préédent est un modèle multiéhelle, dont
le temps de alul est long. Il n'est don pas adapté à l'utilisation au sein d'une
boule d'optimisation. C'est pourquoi un modèle marosopique phénoménologique
dépendant des paramètres mirostruturaux doit être identié. Il onstitue le der-
nier élément néessaire à la mise en plae de la boule d'optimisation. La boule est
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7.1 Identiation du modèle de omportement ma-
rosopique
Un modèle de omportement marosopique dépendant des paramètres miro-
struturaux doit être identié pour l'utilisation au sein d'une boule d'optimisation.
Comme les résultats expérimentaux ont montré que la mirostruture intragranu-
laire n'avait d'inuene que sur le seuil de plastiité, seul e paramètre sera modié
en fontion de la mirostruture. Pour modéliser le omportement du N18 un modèle
de type Chabohe [32℄ pour un matériau isotrope a été utilisé.















La fontion f traduisant l'évolution du domaine d'élastiité s'érit à partir du























ave l'érouissage isotrope R qui orrespond à une variation de la taille du domaine
d'élastiité dans l'espae des ontraintes et χ
∼
l'érouissage inématique, qui orres-
pond à une translation du domaine d'élastiité.




























































L'alliage N18 présente un très fort durissement ylique, quelle que soit sa miro-
struture. La loi d'évolution de la variable d'érouissage isotrope s'exprime omme :
R = r(p)dp (7.7)
dont l'intégration onduit l'équation 4.3 :
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R(en MPa) = σM − σM0 = 240(1 − exp(−4p)), identiée au paragraphe 4.2.2
sur la base des essais de durissement ylique.
7.1.2 Érouissage inématique
L'érouissage inématique traduit le déplaement du entre du domaine d'élasti-
ité dans l'espae des ontraintes. La ontrainte de von Mises qui s'exere alors sur
le matériau doit être alulée à l'aide de la ontrainte eetive, diérene entre la
ontrainte appliquée et la ontrainte interne qui exere un eort de rappel pour favo-
riser la déformation opposée au sens de solliitation ourant. Prager [123℄ a proposé































Cependant, pour un essai à déformation imposé à valeur moyenne non nulle,
e type d'érouissage inématique non linéaire surestime l'eet de Rohet et en-
traîne également une relaxation totale de la ontrainte moyenne. Or une ontrainte
moyenne plus élevée entraîne une durée de vie plus ourte, il est don important de
la prendre en ompte orretement. C'est pourquoi, il est plus pertinent d'utiliser un
modèle inématique non linéaire à seuil [9℄ qui permet de traduire orretement la
relaxation de la ontrainte moyenne sous hargement dissymétrique à déformation
imposée. Ce modèle s'obtient en introduisant une fontion seuil (Φ) dans le modèle































Il y a inq paramètres à identier dans le as d'un érouissage inématique à seuil
(Ci, Di, ωi, m1 et m2), ependant on se limitera au as où m1 = m2 = 1.
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L'érouissage inématique est don dérit omme la somme de plusieurs érouis-
sages orrespondant haun à l'un des trois modèles préédemment dérits an de









Le modèle est alibré ave les données expérimentales des essais de tration et
de fatigue, notamment à l'aide de l'évolution de la ontrainte moyenne au yle sta-
bilisé en fontion de la déformation imposée lors des essais de fatigue répétée, en
appliquant la méthode de proposée par Chabohe et Jung [9℄. Le modèle maroso-
pique omprend au nal quatre érouissages inématiques à seuils et un érouissage
inématique linéaire.
7.1.3 Inuene des paramètres mirostruturaux sur la loi de
omportement marosopique
La partie II de e mémoire a montré que l'inuene des paramètres mirostru-
turaux sur la loi de omportement marosopique pouvait porter uniquement sur le
seuil de plastiité. Les paramètres de la loi phénoménologique identiée sont présen-
tés dans le Tableau 7.1.
E(GPa) ν R0(MPa) Q(MPa) b K(MPa.s(1/n)) n
196 0,3 f(mirostruture) 240 4 10 11
C1(MPa) D1 ω1 C2(MPa) D2 ω2 C3(MPa) D3 ω3
350 000 6000 0,95 180 000 2000 0,85 32000 800 0,75
C4(MPa) D4 ω4 C5(MPa)
20000 300 0,75 1800
Tab. 7.1. Paramètres de la loi de omportement du N18 à gros grains à 450C.
An d'introduire l'eet de taille des préipités, la fontion exposée dans la se-
onde partie au hapitre 4 paragraphe 4.2.1 est utilisée. Pour rappel, le seuil de plas-
tiité, R0 = 2τ0, est déni par l'équation 4.2 : 2τ0 = 2(τ0,phase−seule+∆τg′II +∆τg′III )
Pour les disloations fortement ouplées, l'équation 3.8 est utilisée :











(0, 94(1 + f 1/2/2))[56℄
Pour les disloations faiblement ouplées, l'équation 3.9 est utilisée :
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Pour haque population de préipités, l'inrément de ission résolue ritique
qu'engendre ette population est déterminé en hoisissant le méanisme qui donne
l'inrément minimal. Les diérents inréments sont ensuite additionnés.
7.1.4 Loi de fatigue
Le modèle de fatigue utilisé dans ette partie est elui identié en partie II de la
thèse (Chapitre 4 paragraphe 4.3.2). Il s'agit d'un modèle en déformation prenant en
ompte la ontrainte moyenne, au moyen d'une orretion linéaire. Il est indépendant
de la mirostruture, ar l'eet de la mirostruture intragranulaire sur la durée de








= BN−βf + AN
−α
f
ave g un paramètre matériau de orretion de l'eet de la ontrainte moyenne.
Les paramètres identiés sont rappelés dans le Tableau 7.2, et la ourbe de fatigue
obtenue sur la Figure 7.1.
paramètre A α B β g
valeur 0,09 0,8 0,0118 0,105 0,35
Tab. 7.2. Tableau réapitulatif des paramètres de la ourbe de Manson-Con du N18 à
gros grains à 450C.
7.2 Comparaison du modèle de omportement ma-
rosopique et des résultats expérimentaux
Les ourbes de tration (Figure 7.2), de relaxation de la ontrainte moyenne
(Figure 7.3) et de durissement ylique (Figure 7.4) montrent le bon aord entre
modèle marosopique et expériene. La mirostruture ave des préipités tertiaires
de γ′ ns montre un aord un peu moins bon pour le durissement ylique. Cepen-
dant e résultat est ompréhensible ar, expérimentalement, le durissement ylique
de toutes les mirostrutures est quasiment identique sauf dans le as de ette mi-
rostruture. Un modèle de durissement indépendant de la mirostruture a don
été hoisi et alibré sur la base des résultats expérimentaux des quatre autres mi-
rostrutures.
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e   ’  finsIIγ
standard
sans   ’IIIγ
  ’   finsIIIγ
gros  ’  γII
non rompue





















  ’   finsIIγ
standard
sans   ’IIIγ
  ’    finsIIIγ
gros   ’γ II
Fig. 7.2. Comparaison des ourbes de tration expérimentales (trait ontinu) et simulées
(trait pointillé) à l'aide de la loi marosopique.
Par ontre, la Figure 7.5 montre qu'il y a enore des phénomènes qui ne sont pas
tout à fait orretement pris en ompte, omme la forme des boules d'hystérésis.
Néanmoins, les quantités utiles au modèle de fatigue - amplitudes de ontrainte et
de déformation, et ontrainte moyenne - sont préisément estimées par le modèle.
Couplé au modèle de durée de vie, bien préditif lui-aussi, le modèle de omporte-
ment marosopique est don parfaitement adapté à la prévision de la durée de vie
en fatigue.
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)   ’   finsII
γ
standard
sans   ’IIIγ
  ’    finsIIIγgros   ’γ II
Fig. 7.3. Estimation des ontraintes moyennes aux yles stabilisés et omparaison à l'ex-
périene. Les points désignent les données expérimentales et les ourbes les ré-


















amplitude de déformation plastique (%)
  ’   finsIIγ
standard
sans   ’IIIγ
  ’    finsIIIγ
gros   ’γ II
Fig. 7.4. Estimation du durissement ylique simulé et omparaison à l'expériene pour
les diérentes mirostrutures. Les arrés représentent les données expérimentales
et les ourbes les simulations ave le modèle marosopique.
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gros  ’ secondairesγ
Fig. 7.5. Cyles de transition de l'essai de durissement ylique (essai de fatigue alternée
à diérents niveaux de déformation, les yles de transition sont le dernier yle
à 0,5% d'amplitude de déformation et le premier à 0,7%) - expérimentaux et
simulés à l'aide du modèle marosopique - pour trois mirostrutures.
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7.2.1 Comparaison des lois phénoménologique et multiéhelle
Les Figures 7.6, 7.7 et 7.8 permettent de omparer les yles obtenus expérimen-
talement, et par simulations ave la loi phénoménologique marosopique et ave
la loi multiéhelle à double homogénéisation ave des préipités au omportement
élasto-plastique. On onstate un très bon aord entre les diérentes simulations et
les résultats expérimentaux.
De plus, omme le montre le Tableau 7.3, le temps de alul de la loi maroso-
pique est 60 fois plus rapide que le temps de alul de la loi multiéhelle, même en
ne modélisant que 10 grains.
Modèle utilisé temps de alul (s)
loi à double homogénéisation (10 grains) 335
1 homogénéisation : plastiité ristalline grain homogène (10 grains) 57
loi marosopique multi-inématique à seuil 5
Tab. 7.3. Temps de alul pour un premier yle de fatigue à 0,9% de déformation.
Les résultats du Chapitre 6 ont montré que le modèle multiéhelle permet de
simuler de façon préise soit la ourbe de tration, soit la ourbe de relaxation de
la ontrainte moyenne selon le hoix de la alibration de la règle en β adoptée. Le
modèle marosopique est apte à bien modéliser aussi bien la ontrainte moyenne
au yle stabilisé que la ourbe de tration. En eet, l'introdution d'un érouissage
multiinématique à seuil dans le modèle marosopique permet de rendre ompte
de la faible relaxation de la ontrainte moyenne de façon plus pertinente ompara-
tivement au modèle multiéhelle. De plus, il est beauoup plus rapide. Le modèle
marosopique sera don utilisé pour le alul de struture.
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gros  ’ secondairesγ
Fig. 7.6. Cyles de transition simulés à l'aide du modèle marosopique et du modèle à
double homogénéisation (10 grains) de l'essai de durissement ylique (essai de
fatigue alternée à diérents niveaux de déformations) pour trois mirostrutures.
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gros   ’ secondairesγ
Fig. 7.7. Cyles stabilisés simulés à l'aide du modèle marosopique et du modèle à double
homogénéisation (10 grains) de l'essai de durissement ylique (essai de fatigue
alternée à diérents niveaux de déformations) pour trois mirostrutures.
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gros   ’ secondairesγ
Fig. 7.8. Cyles initiaux expérimentaux et simulés à l'aide du modèle marosopique et
du modèle à double homogénéisation (100 grains) de l'essai de fatigue répétée à
0,9% de déformation maximale pour trois mirostrutures.
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ation à un alul de disque en N18
7.3 Étude de l'inuene d'une variation du seuil de
plastiité du matériau dans le disque sur la du-
rée de vie
An de tester l'inuene d'une variation du seuil de plastiité au sein d'un disque,
deux disques ont été testés. Dans haun d'eux, on a déni arbitrairement des zones
dans lesquelles le seuil de plastiité est diérent. Dans le disque N1, la zone entrale
(alésage) est elle qui possède la plus forte limite d'élastiité et la zone extérieure
la plus faible. C'est l'inverse pour le disque N2. Le maillage du disque ave les
diérentes zones est présenté Figure 7.9. Les disques sont mis en rotation à une
vitesse variant entre 5000 à 25000 tr/min suivant un yle triangulaire de 90 seondes
(f. Figure 7.10). On onsidère que le disque est à une température uniforme de
450C.
disque N1 disque N2
Fig. 7.9. Maillage d'une demi-oupe de disque. L'axe de rotation est vertial à gauhe de
la oupe. Seul le seuil de plastiité de la loi de omportement identiée pour
le N18 varie d'une zone à l'autre. Les nombres insrits dans haune des zones
représentent la valeur loale du seuil de plastiité. Les dimensions du disque sont





















Fig. 7.10. Solliitation appliquée au disque.
La Figure 7.11 représente les réponses méaniques aux points ritiques des deux
disques. Ave ette forme de disque très massive vers le entre, le point ritique est
220
7.3. Étude de l'inuene d'une variation du seuil de plastiité du matériau dans le disque
sur la durée de vie
situé dans l'alésage. Il est le même pour les deux disques bien que leurs omporte-
ments soient diérents. Le fait d'avoir modié les seuils de plastiité des disques n'a
pas su pour déplaer le point ritique. Les durées de vie des deux disques dièrent
ependant d'un ordre de grandeur après un hargement ylique de 25000 tr/min
(4.104 yles pour le disque N1 et 3.105 yles pour le disque N2). On retrouve le
résultat surprenant de la partie II : le disque possédant la plus basse limite d'élas-
tiité au point ritique, possède aussi la plus longue durée de vie. L'amplitude de
ontrainte mesurée au yle 250 est de 1100 MPa pour le disque N1, et de 1096 MPa
pour le disque N2, l'amplitude de déformation est de 0,572% pour les deux disques,
la seule diérene onerne la ontrainte moyenne qui vaut 176 MPa pour le disque
N2 ontre 547 MPa pour le disque N1. Cette diérene de ontrainte moyenne de
370 MPa induite par une diérene de seuil de plastiité de 500 MPa (1000 MPa
pour le disque N1 et 500 MPa pour le disque N2), engendre une diérene d'un
fateur 10 sur la durée de vie. Toutefois, la durée de vie en fatigue n'est pas la seule
aratéristique importante d'un disque de turbine. La diminution du seuil de plas-
tiité induit généralement une diminution de la résistane à l'élatement. Aussi, il






















Fig. 7.11. Réponses méaniques au point ritique des deux disques. En bleu, le yle sta-
bilisé du disque N2.
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ation à un 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7.4 Eet d'un hangement de traitement thermique
sur la durée de vie
A présent, on dispose don de tous les éléments néessaires à la réalisation de la
boule d'optimisation du traitement thermique dérite sur la Figure 7.12 L'évolution
du hamp thermique dans la préforme est aisément alulée au moyen du module
thermique de ZeBuLoN. L'évolution de la mirostruture au ours de la trempe est
donnée par le modèle de préipitation dérit en partie 1 (le hier d'extension z du
module Zmat qui permet de l'implémenter dans Zset ZeBuLoN est en annexe A.4).
La réponse méanique est alulée grâe au modèle phénoménologique dépendant
des paramètres mirostruturaux identiés au paragraphe 7.1.3, dont les paramètres
sont dérits dans le Tableau 7.1 (les hiers assoiés sont en annexe A.8). Elle est
également alulée grâe au logiiel éléments nis ZeBuLoN. La fontion de durée

































Fig. 7.12. Shéma de la boule d'optimisation.
Le déroulé omplet de et enhaînement de aluls, allant du traitement ther-
mique à la durée de vie, est don appliqué aux deux disques. L'eet du traitement
thermique sur la limite d'élastiité, la réponse méanique et la durée de vie d'une
pièe omplète simulée par éléments nis sont ainsi évalués. Les aluls sont réalisés
sur un maillage axisymétrique du disque et de la préforme assoiée. La géométrie
de ette pièe est présentée sur la Figure 7.13. Deux types de disques ont été testés.
Le maillage du disque et de la préforme sont identiques dans les deux as, mais
pour le premier disque la préforme est onsidérée omme perée et l'axe de rotation
de la pièe est plaé omme indiqué sur la Figure 7.13. Pour le seond disque, la
préforme est onsidérée omme non-perée et l'axe de rotation est onfondu ave le
bord gauhe de la demi-oupe de la préforme. De e fait, le premier disque possède
des diamètres extérieur et intérieur beauoup plus grands que eux du seond. Le
disque de grand diamètre possède une zone ritique dans l'alésage, où la ontrainte
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7.4. Eet d'un hangement de traitement thermique sur la durée de vie
est essentiellement uniaxiale. Le disque de petit diamètre est un artie destiné à




Fig. 7.13. Coupe d'une préforme (en gris) ave le disque (en rouge) extrait de ette pré-
forme. a) Disque de petit diamètre b) Disque de grand diamètre.
An de modéliser l'évolution de la température au ours de la trempe, un premier
alul par éléments nis est eetué. Ce alul est purement thermique. Initialement,
la préforme est à une température uniforme de 1200C. Les onditions aux limites
imposées sont la température à l'extérieur de la pièe (20C) et le oeient de
transfert thermique (h). Ce oeient dépend fortement du milieu dans lequel est
eetuée la trempe : une trempe à l'huile est plus rapide qu'une trempe à l'air. Le
oeient de transfert thermique (h) dépend également de la température. C'est
pourquoi, deux valeurs sont données dans le Tableau 7.4, qui dérit les diérents
traitements thermiques. La première orrespond à la valeur de h à 20C et la seonde
à 1200C. Les valeurs aux températures intermédiaires sont interpolées linéairement.
Ii, deux traitements sont testés pour les deux disques. Le premier (TT ref) est un
traitement en deux temps. Pendant 60 seondes, le oeient de transfert thermique
est h1 qui varie entre 500 et 1000 WK−1m−2 entre 20 et 1200C. Puis le oeient
est h2 qui varie entre 8000 et 10000 WK−1m−2 entre 20 et 1200C jusqu'à la n de
la trempe. Cette durée de soixante seondes orrespond au temps néessaire pour
transférer la pièe du four au uide de trempe. Le seond refroidissement (TT2) est
plus lent, il orrespond à un oeient de transfert unique tout au long la trempe qui
varie entre 50 et 100WK−1m−2 entre 20 et 1200C. Le premier traitement thermique
est rapide et le seond est très lent. Ils orrespondent aux bornes de l'intervalle dans
lequel on peut optimiser.
Une fois l'évolution de température onnue en tout point de la préforme, un
seond alul est eetué. Il s'agit du alul de préipitation expliité en partie I
de e mémoire. Il permet d'estimer la taille et la fration volumique des diérentes
populations de préipités. Ces paramètres mirostruturaux permettent de aluler
le seuil de plastiité en tout point de la pièe à l'aide d'un simple post-proessing. Les
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TT h1(WK
−1m−2) t1(s) h2(WK−1m−2)
TT ref 500/1000 60 8000/10000
TT 2 50/100 - -
Tab. 7.4. Traitements thermiques testés.
résultats de e post-proessing sont présentés sur les Figures 7.14 et 7.15. Ce alul
n'est réalisé que sur le disque et non sur toute la préforme, puisque les résultats sur
la préforme ne sont pas utiles pour le alul méanique. Les diérenes de seuil de
plastiité au sein d'un même disque pour un traitement thermique donné peuvent
atteindre jusqu'à 200 MPa.
Un dernier alul permet de aluler la réponse méanique du disque en prenant
en ompte l'eet de la mirostruture. Ii, le hargement imposé orrespond à des
yles d'une durée de 90 seondes, triangulaires, entre des vitesses de rotation de
5000 tr/min et 25000 tr/min pour les disques de grand diamètre et entre des vitesses
de rotation de 5000 tr/min et de 42500 tr/min pour les disques de petit diamètre
(la vitesse de rotation est modiée an de rester dans le domaine de durée de vie
de 104− 105 yles) (f. Figure 7.10). Les Figures 7.16, 7.17, 7.18 et 7.19 présentent
les ontraintes de von Mises et la plastiité umulée dans les disques à la n de la
première harge. On onstate bien entendu que plus la limite d'élastiité est faible,
plus la ontrainte est faible, et plus la déformation plastique est grande. Ce résultat
a évidemment une inuene sur la durée de vie alulée, omme le montrent les
Figures 7.20 et 7.21. Toutefois l'éart en durée de vie reste assez faible, environ 50%.
Tout omme pour le disque où l'on avait introduit des zones ave diérents seuils de
plastiité, le yle stabilisé est pratiquement élastique et la diérene de durée de vie
est prinipalement liée à la ontrainte moyenne. Les Figures 7.22 et 7.23 illustrent
e propos en représentant la réponse méanique des deux disques en leurs points
ritiques respetifs.
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500 550 600 650 700 750 800 850 900 950 1000
R0z7p map:361.000    time:46           min:575.188 max:689.679
Fig. 7.14. Cartographie du seuil de plastiité (en MPa) à 450C dans des disques de petit
diamètre ayant subi diérents traitements thermiques.
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TT ref
7e+02 7.2e+02 7.4e+02 7.5e+02 7.7e+02 7.9e+02 8.1e+02 8.3e+02 8.5e+02 8.6e+02 8.8e+02 9e+02
R0z7p map:46.0000    time:42.0825      min:718.044 max:900.829
TT 2
7e+02 7.2e+02 7.4e+02 7.5e+02 7.7e+02 7.9e+02 8.1e+02 8.3e+02 8.5e+02 8.6e+02 8.8e+02 9e+02
R0z7p map:46.0000    time:39.5212      min:685.506 max:763.862
Fig. 7.15. Cartographie du seuil de plastiité (en MPa) à 450C dans des disques de grand
diamètre ayant subi diérents traitements thermiques.
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0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
sigmises map:361.000    time:46           min:270.741 max:921.390
Fig. 7.16. Contrainte de von Mises (en MPa) dans le disque à la n de la première montée
en harge. Disques de petit diamètre.
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TT ref
450 500 550 600 650 700 750 800 850 900 950 1000
sigmises map:110.000    time:46           min:455.566 max:1066.16
TT 2
450 500 550 600 650 700 750 800 850 900 950 1000
sigmises map:175.000    time:46           min:465.819 max:968.207
Fig. 7.17. Contrainte de von Mises (en MPa) dans le disque à la n de la première montée
en harge. Disques de grand diamètre.
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0 0.0003 0.0006 0.0009 0.0012 0.0015 0.0018 0.0021 0.0024 0.0027 0.003 0.0033
evcum map:361.000    time:46           min:0.00000 max:0.00345282
Fig. 7.18. Déformation plastique umulée dans le disque à la n de la première montée en
harge. Disques de petit diamètre.
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TT ref
0 0.00015 0.0003 0.00045 0.0006 0.00075 0.0009 0.00105 0.0012 0.00135 0.0015 0.00165
evcum map:110.000    time:46           min:-5.23433e-06 max:0.000944785
TT 2
0 0.00015 0.0003 0.00045 0.0006 0.00075 0.0009 0.00105 0.0012 0.00135 0.0015 0.00165
evcum map:175.000    time:46           min:0.00000 max:0.00161173
Fig. 7.19. Déformation plastique umulée dans le disque à la n de la première montée en
harge. Disques de grand diamètre.
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Fig. 7.20. Durée de vie (en yles) dans les disques de petit diamètre. Les èhes indiquent
les points ritiques.
231
Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18
TT ref
TT 2
Fig. 7.21. Durée de vie (en yles) dans les disques de grand diamètre. Les èhes indiquent
les points ritiques.
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Fig. 7.22. Réponses méaniques aux points ritiques de deux disques de petit diamètre























Fig. 7.23. Réponses méaniques aux points ritiques de deux disques de grand diamètre
ayant subi diérents traitements thermiques, omposantes 11 et 33.
233
Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18
Dans le disque de grand diamètre, le point ritique est situé dans l'alésage, dans
la partie la plus prohe de l'axe de rotation du disque. Dans ette zone, le hargement
est majoritairement uniaxial selon l'axe σθθ omme le montre la Figure 7.23. Dans
un tel as, l'optimisation de la mirostruture pour augmenter la durée de vie est
aisée, il sut que le seuil de plastiité dans la zone ritique soit le plus faible possible
pour avoir une ontrainte moyenne sur le yle stabilisé la plus faible possible.
Dans le disque de petit diamètre, le point ritique est situé dans la toile, à et
endroit le hargement est mutiaxial omme le montre la Figure 7.22. L'optimisation
de la mirostruture est alors moins évidente, et dépend davantage de la mirostru-
ture dans la pièe omplète. Néanmoins, on onstate que, là aussi, une diminution de
la vitesse de trempe entraîne une baisse du seuil de plastiité et une augmentation
de la durée de vie, même si ette augmentation reste très faible (fateur 2).
7.5 Optimisation du traitement thermique vis-à-vis
de la durée de vie en fatigue
Pour le disque de grand diamètre, l'optimisation du traitement thermique est
aisée. Il faut reherher simplement la limite d'élastiité la plus faible possible sur les
points les plus prohes du ÷ur du disque. Cette limite d'élastiité doit ependant
être susante pour que le disque résiste à l'élatement. Le traitement thermique
orrespondant doit ensuite être trouvé par simulation. La limite d'élastiité dans le
reste du disque a peu d'importane, le hargement étant généralement susamment
faible hors de la zone ritique du ÷ur du disque pour que la solliitation soit très
loin d'être ritique.
Considérons à titre d'exemple, que, pour résister à l'élatement, le disque de
grand diamètre de la Figure 7.13 doive présenter une limite d'élastiité à 0,2% su-
périeure à 850 MPa partout, e qui orrespond à un seuil de plastiité de 610 MPa.
On peut réer une boule, prenant en ompte les ontraintes liées aux onditions
réelles du traitement thermique, qui permette de aluler le traitement thermique
idéal. Les ontraintes liées au onditions réelles du traitement thermique peuvent être
que le disque est posé sur un support qui n'a pas le même oeient de transfert
thermique que le uide de trempe, ou enore que le début de la trempe ommene
toujours par une trempe à l'air de quelques seondes le temps de mettre en plae le
refroidissement.
Cette boule peut avoir une rétroation très simple :
- augmenter la vitesse de trempe, tant que la limite d'élastiité minimale souhai-
tée n'est pas atteinte.
ou un peu plus omplexe, omme elle-i en deux étapes :
- Étape 1 : augmenter la température de trempe, tant que la limite d'élastiité
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minimale souhaitée n'est pas atteinte pour un revenu optimal.
- dénition d'un revenu optimal : avoir des préipités tertiaires de taille 30 nm,
dans la zone ritique.
- Étape 2 : pour obtenir un revenu optimal : diminuer la température de revenu,
tant que la taille n'est pas atteinte.
Ainsi, dans le as du disque de grand diamètre, en onsidérant une trempe ave
un uide dont le oeient de transfert thermique varie du simple au double entre
20 et 1200C, on obtient que le oeient de transfert thermique doit être de :
300 WK−1m−2 à 20C et de 600 WK−1m−2 à 1200C, le minimum du seuil de
plastiité sur le disque est alors de 616 MPa, mais il est de 797 MPa au point
ritique du disque. Il faudrait peut-être alors utiliser la boule pour optimiser la
forme de la préforme, via un maillage paramétrique an d'obtenir une mirostruture
susamment résistante dans la toile mais ave une limite d'élastiité pas trop élevée
en ÷ur de disque. En fait, le modèle serait probablement très utile assoié à une
fontion oût à minimiser qui prenne en ompte la résistane à l'élatement, à la
fatigue, la forme, le traitement thermique, et, an de réaliser des optimisations
multiobjetifs. Ce type d'optimisation requiert alors des algorithmes un peu plus
évolués de type Levenberg-Marquardt.
7.6 Perspetives et disussion sur la boule d'opti-
misation
Ii, seule une optimisation assez triviale a été montrée, puisque qu'il sut de
diminuer la limite d'élastiité pour allonger la durée de vie. Cependant, une op-
timisation multiobjetif requiérerait des algorithmes un peu plus évolués de type
Levenberg-Marquardt. Ces algorithmes sont disponibles dans Zset ZeBuLoN. Aussi
la boule d'optimisation omplète y a-elle été implémentée.
En perspetive, on peut à la fois étendre la boule d'optimisation et en améliorer
haun des modules. Par exemple, on pourrait utiliser les résultats de modélisation
du forgeage pour obtenir la plastiité et les érouissages résiduels présents dans
le matériau au début du traitement thermique et modéliser son inuene sur la
préipitation et sur la taille de grains. Dans e as, on peut aussi imaginer d'optimiser
les onditions de forgeage. Ce développement est en ours à l'ENSMA. A terme, un
enhaînement de modèles permettant de modéliser la totalité des proessus de mise
en forme et leur inuene sur les propriétés méaniques et la durée de vie pourrait
être envisagé.
Dans le adre de e mémoire, le modèle de préipitation hoisi est assez simple.
Il s'agit d'un modèle de germination/roissane assez lassique, ave des paramètres
matériau spéiquement alibrés pour le superalliage N18. De plus, la température
au sein du matériau est onsidérée omme indépendante de la préipitation, or le
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hangement de phase γ->γ+γ′ est exothermique et devrait don ralentir la pré-
ipitation. Il existe diérents moyens d'améliorer le modèle de préipitation. Par
exemple, l'inuene de la haleur latente de hangement de phase γ->γ+γ′ pourrait
être prise en ompte. Cette méthode est plus omplexe ar le alul de thermique
n'est alors plus indépendant du alul de préipitation, il est néessaire de les ou-
pler. Par ailleurs, il serait intéressant de pouvoir obtenir le oeient de diusion
moyen des éléments γ′-gènes dans γ et l'énergie d'interfae diretement à partir de
la omposition himique de l'alliage an de pouvoir optimiser la mirostruture des
matériaux en ours de développement. Assoiée au logiiel Thermo-Cal, une base
de données assez large sur les alliages à base de nikel ommene à rendre e travail
possible. Ces travaux sont en ours à l'Onera. Une autre voie pour aner le mo-
dèle serait d'utiliser un modèle en dynamique d'amas en lieu et plae d'un modèle
de germination/roissane. En eet, e modèle prend en ompte la germination des
préipités sans équations supplémentaires.
Un autre développement intéressant serait de prendre en ompte dans l'analyse
l'inuene des ontraintes résiduelles dues au traitement thermique et éventuelle-
ment au grenaillage du disque. Prendre en ompte les ontraintes résiduelles dues au
traitement thermique néessiterait un ouplage du modèle de préipitation ave la
méanique. Ce ouplage préipitation-méanique aurait d'autres avantages : il per-
mettrait de ontrler la pertinene du premier revenu dit  de détensionnement 
qui sert justement à relaxer les ontraintes induites dans le matériau par la préi-
pitation et il permettrait de vérier que les onditions de trempe n'entraînent pas
de phénomènes de tapures de trempe (ssuration lors d'une trempe trop rapide).
Par ailleurs, si l'on disposait de e ouplage préipitation-méanique on pourrait
également modéliser l'évolution de la préipitation sous hargement méanique, en
partiulier la dissolution des préipités de γ′III à 650C.
L'étude présentée dans e mémoire est limitée à une température de 450C. Ce-
pendant un disque de turbine subit en servie des températures non uniformes allant
jusqu'à 650C. Il serait don intéressant de onnaître l'évolution du omportement
à la fois ave la température et la mirostruture. Cela néessiterait une ampagne
d'essais assez large, d'autant plus si l'on souhaite modéliser les interations fatigue-
uage à 650C et au-delà. En outre, au ours de ette étude, des instabilités plastiques
ont été observées. Elles avaient déjà été mentionnées dans ertains rapports d'essais
antérieurs. Leur étude préise et leur inuene n'a pu être prise en ompte ii, faute
de temps. Il serait néanmoins possible d'utiliser le modèle développé par Mazière
[125℄ pour onnaître l'inuene des instabilités plastiques sur le omportement du
disque. Une étude de l'eet des instabilités plastiques ou de l'évolution de la loi de
omportement ave la température pourrait s'appuyer non seulement sur des ex-
périenes, mais aussi sur l'observation et la modélisation des miroméanismes de
plastiité et don de l'évolution des disloations et de leurs interations. Le présent
mémoire montre que les méanismes de plastiité évolue ave la densité de disloa-
tions. Lorsque qu'un matériau est solliité dans le domaine élastique adapté, tous les
grains ne se sont pas plastiés. Si l'on augmente la déformation plastique maximale,
on observe des traes de isaillement dans un nombre roissant de grains. Si une dé-
formation plastique est umulée à haque yle, une aumulation de disloations est
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observée dans la matrie et les préipités ontiennent des segments de disloations
vis. On pourrait failement envisager de donner au monoristal un omportement
qui dépende des densités de disloations sur les diérents systèmes de glissement.
De nombreux développements atuels sur les liens entre omportement à l'éhelle
mirosopique et l'éhelle marosopique s'appuient, entre autres, sur l'évolution de
la densité de disloations statistiquement stokées et géométriquement néessaires
ainsi que sur la mise en plae de strutures de disloations au sein des matériaux
[126, 127, 128℄.
Le hoix de onsidérer un omportement ristallin pour haque phase pourrait dès
lors être remis en ause. Une modélisation en dynamique des disloations se justie-
rait davantage à des éhelles aussi nes que la entaine de nanomètres et pourrait, de
plus, permettre une meilleure ompréhension de l'évolution observée des disloations.
En outre, une ompréhension plus ne des méanismes de mirosplastiité pourrait
aider à mieux appréhender les liens entre ette miroplastiité et l'endommagement.
En eet, il a été observé que les méanismes d'amorçage pouvaient varier ave la
température. Or, les méanismes de déplaement des disloations ativés hangent
également ave la température. Cela pourrait permettre aussi de déterminer si les
amorçages ritiques en périphérie de l'éprouvette sont dus à des eets de bord ou
d'environnement ou un mélange des deux et de prévoir ainsi l'inuene du grenaillage
sur la durée de vie.
De plus, une meilleure ompréhension des méanismes de mirosplastiité aide-
rait à répondre aux questions : omment une aumulation de disloations dans un
plan de type {111} onduit-elle à la rupture de l'éprouvette, quelle est la quantité
de disloations et don de déformation plastique néessaire à la rupture d'un plan
ristallin, est-e que ette déformation dépend également de l'orientation des grains
voisins ou de la nature des joints de grains, quelle est l'inuene d'un pore voisin
d'un grain orienté à 45par rapport à l'axe de tration, quelle est l'inuene d'un
grain rompu sur la plastiité de ses premiers voisins, omment se passe la transition
entre la rupture sur des faettes orrespondant à des plans {111} et la rupture plus
dutile observée au-delà de quelques grains, est-il possible de limiter la propagation
de ssures au moyen de l'ingénierie de joints de grains ? Des modèles de  miro-
endommagement  ommenent à voir le jour (f. annexe A.7). Ils tentent d'établir
un lien entre la déformation plastique umulée sur le plan de glissement, la formation
de bandes de glissement, la réation de  marhes  en surfae du grain dues à une
aumulation de disloations dans es bandes, et l'énergie néessaire à la rupture du
plan ristallin. Ce type de modèle est adapté pour reonstituer la rupture lors d'un
amorçage observé. Mais il est assez peu adapté à la prévision de la rupture ar il est
très loal et dépend fortement de la onguration des premiers voisins. Néanmoins, il
permettrait d'identier les ongurations (taille et orientations des grains, positions
des pores et positions dans l'éprouvette) les plus ritiques. Des études de probabilités
permettraient ensuite de onnaître les risques de trouver es ongurations ritiques
au sein du disque. Et pourquoi ne pas imaginer pour le futur, d'avoir la apaité
de prévoir la statistique de présene de es ongurations ritiques en fontion de
haune des étapes du proessus de mise en forme et être ainsi apable d'optimiser
tout le proessus ...
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Synthèse de la Partie 4
Une série de aluls permettant de déduire la résistane à la fatigue du traitement
thermique a été mise en plae. Elle a permis l'optimisation du traitement thermique
d'un disque. Elle onsiste en quatre aluls : un alul de thermique pour obtenir
l'évolution de température en tout point du disque, un alul de mirostruture qui
permet de aluler la distribution des préipités de phases γ′ et d'estimer le seuil de
plastiité et un alul méanique pour obtenir la réponse méanique du disque an
de pouvoir aluler nalement la durée de vie. Cette série de aluls a été intégrée à
une boule d'optimisation et permet d'optimiser le traitement thermique du disque
vis-à-vis de la durée de vie en fatigue.
En fait, la durée de vie en fatigue et la résistane à l'élatement ne sont pas les
seules ontraintes à prendre en ompte dans le ahier des harges d'un disque. La
résistane à la propagation de ssure ou même au uage pour les disques soumis à
de fortes températures sont aussi des ritères importants. Or, es propriétés varient
elles aussi ave la mirostruture. On peut don intégrer dans la boule d'optimi-
sation d'autres ontraintes portant sur la mirostruture pour optimiser à la fois la
résistane à la fatigue et d'autres propriétés. Un bureau d'Études pourrait également
l'utiliser pour optimiser la forme de la préforme ou la forme du disque en même temps
que la durée de vie ou la résistane à l'élatement, via une fontion oût à minimiser.
A terme, on peut envisager également d'ajouter d'autres étapes d'élaboration dans
ette boule an de pouvoir optimiser la totalité du proessus. Par exemple, l'in-
uene des onditions de forgeage sur la taille de grains et la préipitation pourrait






Ce travail de thèse a permis d'étudier l'inuene du traitement thermique du
disque de turbine en superalliage à base de nikel N18 du moteur M88-2 du Rafale,
sur sa durée de vie en fatigue. Le traitement thermique a une inuene prinipa-
lement sur la mirostruture. Dans le adre de ette étude, une mirostruture à
gros grains résultant d'un traitement thermique supersolvus a été hoisie an d'évi-
ter l'amorçage sur inlusions et ainsi de abiliser la prévision de la durée de vie.
Les paramètres du traitement thermique que l'on a fait varier sont don la vitesse
de trempe, ainsi que la durée et la température des revenus. Ils ont un eet sur
la mirostruture intragranulaire. Celle-i est onstituée de préipités sphériques à
uboïdaux de phase γ′ dans une matrie de phase γ. Ces préipités peuvent être
lassés en plusieurs populations selon leur taille.
L'étude de l'inuene du traitement thermique sur la durée de vie en fatigue a
néessité plusieurs modèles, l'un pour dérire l'eet du traitement thermique sur la
mirostruture et l'autre pour dérire l'eet de la mirostruture sur le omporte-
ment et la durée de vie. Cette étude a abouti à une boule d'optimisation permettant
de hoisir le traitement thermique aboutissant à la durée de vie en fatigue la plus
longue. Cette boule se déompose en plusieurs étapes. La première onsiste à al-
uler le hamp thermique dans la pièe tout au long du traitement thermique, an
de onnaître l'évolution de la température en tout point de la pièe. La seonde
étape fait appel au modèle de germination oalesene dérit dans la Partie I de e
mémoire. A partir de l'évolution de la température, le modèle permet de aluler
les paramètres mirostruturaux que sont les tailles et les frations volumiques des
diérentes populations de préipités. Ces paramètres permettent le alul du seuil
de plastiité en tout point de la pièe. Un alul par éléments nis ave un modèle de
omportement multiinématique à seuils dont le seuil de plastiité est alulé à l'aide
des paramètres mirostruturaux, suivi d'un post-proessing, permet d'aéder à la
durée de vie de la pièe. Dans le as où l'on optimise uniquement la durée de vie
en fatigue, l'optimisation est assez triviale, puisque qu'il sut de diminuer la limite
d'élastiité et don de diminuer la vitesse de trempe pour allonger la durée de vie.
Cependant, le modèle est adapté à une utilisation ave une fontion oût intégrant
des algorithmes de type Levenberg-Marquadt, si l'on souhaite une optimisation mul-
tiobjetif. Par exemple, on pourrait vérier la tenue du disque à l'élatement, ar
une diminution de la limite d'élastiité qui augmente la durée de vie en fatigue risque
d'entraîner une diminution de la tenue à l'élatement.
Pour réaliser ette boule de alul, plusieurs modèles ont été développés et
identiés. Tout d'abord, l'inuene du traitement thermique sur la mirostruture
intragranulaire a été étudiée et modélisée au moyen d'un modèle de germination-
oalesene. Ce modèle a été alibré sur des résultats expérimentaux de la littérature
sur du N18 à petits grains et sur les résultats expérimentaux issus de la thèse pour
la mirostruture à gros grains.
Ensuite, l'inuene de la mirostruture intragranulaire sur le omportement et
la durée de vie en fatigue a été étudiée an de pouvoir prévoir la durée de vie. Trois
prinipales onlusions sont à dégager de ette partie :
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- La première onerne l'inuene très faible de la mirostruture intragranulaire
sur la durée de vie en fatigue d'un disque de turbine à 450C. Quelle que soit la
mirostruture, le N18 à gros grains à 450C présente toujours la même ourbe de
fatigue.
- La seonde est que la mirostruture intragranulaire joue, par ontre, un rle
très important dans le omportement en fatigue, ar elle ontrle la limite d'élastiité
du matériau. Cette limite d'élastiité est bien modélisée par des approhes de alul
analytique de ission résolue ritique.
- De plus, pour le N18 qui présente un fort durissement ylique, la limite
l'élastiité et la ontrainte moyenne sont fortement liées. De e fait, la mirostruture
intragranulaire  ontrle  la ontrainte moyenne en hargement dissymétrique en
déformation imposée. Or, 'est le type de hargement qu'on observe au point ritique
des disques de turbine haute pression.
Cependant, la ontrainte moyenne n'a qu'une inuene de seond ordre sur la
durée de vie (fateur 3 environ). Comme le matériau ne présente qu'une seule loi
de fatigue pour toutes les mirostrutures, l'inuene de la mirostruture intra-
granulaire sur la durée de vie est limitée à l'inuene de la ontrainte moyenne et
reste don faible. Par ontre, il est à noter que, ontrairement à l'opinion générale-
ment admise, une diminution de la limite d'élastiité entraîne une diminution de la
ontrainte moyenne et don une augmentation de la durée de vie.
Une autre onlusion importante onerne la durée de vie du N18. Celle de la
mirostruture à petits grains est plus longue en moyenne que la durée de vie du N18
à gros grains, mais la durée de vie minimale est omparable pour les deux tailles de
grains. En eet, dans la mirostruture à petits grains l'amorçage sur les inlusions de
grandes tailles qui sont de l'ordre de la taille des poudres et, pour la mirostruture à
gros grains à 450C, l'amorçage en fatigue a lieu sur des faettes ristallographiques
(plan {111}) orientées à environ 45par rapport à l'axe de tration, qui ont don
pour taille la taille du grain, 'est-à-dire à peu près la taille des poudres. On peut
remarquer, de plus, que l'amorçage se produit soit sur un grain plus gros que la
moyenne soit sur un luster de grains. La taille maximale des grains joue don un
rle ritique. Pour améliorer la durée de vie, on pourrait don envisager de diminuer
la taille de grains. Si, pour ela, on revient à un traitement thermique subsolvus, la
taille des inlusions de éramiques issues de l'élaboration par métallurgie des poudres
sera plus grande que la taille de grains, et jouera don le rle d'amore ritique. Pour
augmenter la durée de vie, il faudrait don réduire à la fois la taille maximale des
grains et la taille maximale des inlusions, 'est-à-dire diminuer la taille des poudres.
La démarhe qui a été utilisée dans e travail an de onstruire le modèle de om-
portement qui dépend de la mirostruture, a onsisté à réaliser des mirostrutures
diérentes, à les tester en tration et en fatigue pour diérents types de hargement,
puis à analyser les résultats obtenus an de onstruire un modèle multiéhelle qui
rende ompte des eets de mirostruture. Ce modèle omporte une étape d'estima-
tion du seuil de plastiité des deux phases γ et γ′ et deux étapes d'homogénéisation.
La première permet de aluler le omportement du monoristal à partir de elui de
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haune des phases et la seonde donne le omportement du polyristal à partir de
elui du monoristal. Pour le omportement des phases, un modèle de plastiité ris-
talline de type Méri-Cailletaud a été hoisi. L'identiation du omportement du
monoristal est assez aisée mais l'identiation du omportement des phases est très
diile ar on dispose de peu de données expérimentales sur leurs omportements
respetifs.
Suite à es résultats d'expérienes et de modélisations, un modèle de ompor-
tement marosopique qui rend ompte de l'eet de la mirostruture a été utilisé.
Il s'agit d'un modèle multiinématique à seuils, dont le seuil de plastiité dépend
des paramètres mirostruturaux (rayon équivalent et fration volumique des dié-
rentes populations de préipités). Ce modèle est plus rapide et don plus adapté à
l'utilisation dans la boule d'optimisation.
L'approhe multiéhelle est plus physique qu'une approhe phénoménologique
mais, faute d'avoir une bonne onnaissane du omportement de haune des phases,
il n'est sans doute pas néessaire d'aller jusqu'à leur modélisation. Le modèle à
double homogénéisation apporte nalement assez peu de réponses dans le as du
superalliage N18. En eet, on montre qu'on ne peut pas onsidérer les préipités
omme purement élastiques et qu'ils ont prinipalement pour eet d'augmenter le
seuil de plastiité de la matrie. Un modèle ave une seule homogénéisation, elle qui
permet le passage du omportement du monograin à elui du polyristal, intégrant
un seuil de plastiité qui varie ave la mirostruture, est susant pour appréhender
les eets de mirostruture. Le modèle à double homogénéisation aurait sans doute
davantage sa plae pour modéliser un matériau qui s'adouit yliquement et dont
l'érouissage inématique joue un rle plus important.
Lorsque l'on applique la boule d'optimisation, on remarque avant tout que, du
fait de la faible inuene de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie,
le N18 est un matériau très robuste et qu'un hangement de traitement thermique
modie très peu sa durée de vie en fatigue. Néanmoins, il reste possible de l'amé-
liorer légèrement. Pour ela, il faut diminuer la vitesse de trempe an d'obtenir des
préipités plus gros et ainsi en diminuer la limite d'élastiité. De plus, omme on
modélise le omportement et la mirostruture du N18 en tout point de la pièe, il
est possible de déterminer également la mirostruture la plus résistante vis-à-vis du
uage, qui dépend fortement de la fration volumique de préipités tertiaires de γ′,
ou vis-à-vis de la résistane à l'élatement. Par ailleurs, on peut également envisager
d'optimiser la géométrie de la préforme ou du disque pour obtenir la mirostruture
souhaitée sans reourir à des expérimentations oûteuses.
En perspetive, on peut améliorer haune des étapes de la boule d'optimisa-
tion, en utilisant des modèles plus physiques, tels que la dynamique d'amas pour
modéliser la préipitation, ou la dynamique des disloations pour mieux appréhender
le omportement d'un monograin. On peut également étendre la boule d'optimisa-
tion pour y intégrer les étapes préédentes de l'élaboration, an de onnaître leur










A.1.1 Préparation des éhantillons pour les observations mi-
rostruturales
MEB : An de pouvoir observer la mirostruture intragranulaire au mirosope
életronique à balayage les éhantillons, traités thermiquement, sont déoupés, puis
la fae oupée est polie méaniquement jusqu'à l'utilisation d'une pâte de diamant
(1/4 miromètre). Les éprouvettes sont ensuite attaquées himiquement ave une
attaque Glyeregia pendant une minute. L'attaque Glyeregia est omposé de 43%
de glyérol (pur à 99,5%), de 43% d'aide hlorhydrique (onentration 32%) et de
14% d'aide nitrique (onentration 65%).
MET : Pour les observations au mirosope életronique en transmission, des
disques de 3 millimètres de diamètre et d'un millimètre d'épaisseur ont été extraits
du entre du fût des éprouvettes rompues par életroérosion. Ces disques ont été polis
méaniquement jusqu'à une épaisseur d'environ 100 µm. Ils sont nalement aminis
par voie életrolytique en utilisant la méthode du double jet dans une solution à 45%
de butylellusove, 45% d'aide aétique et 10% d'aide perhlorique à -25C sous 13
ou 14V selon les mirostrutures.
A.1.2 Mirosopes
Les observations au MEB ont essentiellement été réalisées en mode  életrons
seondaires  (SE pour Seondary Eletrons). Les deux appareils utilisés sont :
- un mirosope Zeiss DSM 962
- un mirosope Zeiss DSM 982 GEMINI.
L'analyse EBSD (Eletron Bak-Sattered Diration) permet d'obtenir des in-
formations sur la nature ristallographique d'un matériau, et notamment de déter-
miner l'orientation des grains observables en oupe transverse polie. Elle repose sur
l'exploitation des diagrammes de diration onstitués de pseudo-bandes de Kikuhi
provenant des életrons rétrodiusés diratés par les plans ristallographiques. Il
est possible par ette tehnique de réaliser des artographies d'orientations ristal-
lographiques. A l'ONERA, un mirosope életronique à balayage, Zeiss DSM 960,
équipé d'un système TSL (TexSEM Lab) permet d'eetuer es analyses.
L'appareil utilisé pour la mirosopie életronique en transmission est un miro-
sope CM20 de marque Philips opérant à 200 keV.
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A.1.3 Éprouvette de Fatigue
Fig. A.1. Plan d'une éprouvette de fatigue de type FCL15
Le plan des éprouvettes de tration et de fatigue utilisées est présenté sur le
Figure A.1.
A.1.4 Mahine de tration-fatigue
La mahine de tration et de fatigue utilisée pour réaliser les essais de e mémoire
est une mahine MTS 810 Materials System dotée d'une ellule de 100 kN et d'un
bâti prévu pour 250 kN. Un four à résistane à trois zones permet de maintenir
l'éprouvette à la température d'essai. Un extensomètre MTS de base 12 mm ave

















































trempe à l'air et revenus standard trempe à l'eau et revenus standards
moyenne et éart type de la distribution moyenne et éart type de la distribution
µ = 157 nm, σ = 37 nm µ = 125 nm, σ = 23 nm
moyenne et éart type de la gaussienne moyenne et éart type de la gaussienne
















































trempe à l'air et revenu 900C 1h trempe à l'huile et revenus standards
moyenne et éart type de la distribution moyenne et éart type de la distribution
µ = 147 nm, σ = 34 nm µ = 156 nm, σ = 56 nm
moyenne et éart type de la gaussienne moyenne et éart type de la gaussienne
µ = 153 nm, σ = 32 nm µ = 200 nm, σ = 37 nm
Fig. A.2. Résultats d'analyse d'images de la taille des préipités seondaires de γ′, distri-
bution observée et ourbe gaussienne approhée.
Trois à inq images ontenant haune environ 250 préipités ont été analysées
pour haque mirostruture. Chaque mirographie a été seuillée (transformation
d'une image en niveau de gris en une image en noir et blan (f. Figure A.3)). La
fration surfaique de blan sur l'image seuillée est assimilée à la fration volumique
de préipités seondaires de γ′. Des mesures sont eetuées ensuite sur haque pré-
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ipité identié 'est-à-dire sur haque partiule blanhe sur l'image qui ne touhe
auun bord. En partiulier, la hauteur, la largeur et l'aire sont mesurées. Étant don-
nées la résolution de l'image (1px ≈ 5nm) et la forme ave les pointes arrondies
des préipités, la hauteur et la largeur mesurées surestiment un peu la taille des
préipités. Aussi, il a été hoisi de déterminer la taille des préipités à partir de leur
surfae. Les préipités sont assimilés à des ubes, leur arête équivalente est don
simplement la raine arrée de l'aire des préipités.
La Figure A.2 donne les résultats de ette analyse sur quatres mirostrutures.
 Une bosse  sur la gauhe de la distribution orrespondant à des tailles de 75 à 125
miromètres est aisément observable sur es mirostrutures. Elle orrespond à des
préipités dont seul le quart est visible à ause d'une division en otoube et/ou à la
gêne oasionnée par les préipités voisins lors du grossissement des préipités. Cette
 bosse  orrespond d'ailleurs au léger  reux  observé pour les préipités deux
fois plus gros. La Figure A.3 montre omment une image a été seuillée. Le erle
bleu montre un préipité subdivisé en otoubes, orretement reonnu, et les erles
rouges montrent des préipités subdivisés en otoubes qui sont divisés en plusieurs
ou dont seul un des otoubes est identié lors du seuillage. Pour la mirostruture
obtenue après trempe à l'huile, les préipités tertiaires de γ′ sont tellement gros
qu'il n'a pas été possible de les séparer pour la mesure de la fration volumique. La
gaussienne représentée orrespond don au pi des préipités seondaires de γ′. Elle
représente 60% de la fration volumique totale des préipités seondaires de γ′.
Fig. A.3. Résultats du seuillage d'une mirographie pour la mirostruture standard.
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A.3 Modèles de preipitation
Dans e hapitre, diérents modèles de préipitation sont exposés ainsi que leurs
avantages et inonvénients ompte tenu de l'utilisation souhaitée (prévision de la mi-
rostruture et du gradient de mirostruture au sein d'un disque). Pour haun de
es modèles, la inétique et la thermodynamique doivent être prises en ompte. En
eet, si un diagramme de phase permet de prévoir les phases présentes à l'équilibre
thermodynamique dans des onditions de température données, en réalité, le sys-
tème (l'alliage) ne se trouve pas toujours dans l'état prédit par la thermodynamique
(surtout juste après une trempe). Si les inétiques sont lentes, le système se trouve
dans un état hors équilibre qui dépend de l'histoire thermique qu'il a subie. An de
prévoir orretement les mirostrutures, il faut don tenir ompte d'une part, de la
thermodynamique qui fournit les fores motries de l'évolution mirostruturale et
d'autre part, de la inétique qui dérit la vitesse à laquelle le système évolue.
Trois étapes sont le plus souvent distinguées lors de la préipitation [129℄. Tout
d'abord, une étape de germination a lieu, lors de laquelle les préipités apparaissent.
Puis les préipités roissent en désaturant progressivement la matrie des éléments
d'alliage qui les omposent. Enn, lorsque l'un des onstituants des préipités se
trouve en sursaturation faible ou nulle dans la matrie, les préipités peuvent onti-
nuer à grossir par oalesene. Ainsi, le plus souvent, les plus gros préipités gros-
sissent en absorbant peu à peu les éléments d'alliage qui omposent les petits. Ces
derniers se dissolvent progressivement jusqu'à disparaître omplètement.
Des modèles existent pour dérire haune de es étapes. Par exemple trois mo-
dèles ont été proposés pour dérire l'apparition des préipités : la démixtion spino-
dale, la germination homogène et la germination hétérogène.
A.3.1 Germination homogène
Pour dérire la germination, il faut évaluer la fore motrie thermodynamique,
puis la inétique de l'évolution. An de déterminer la fore motrie thermodyna-
mique, un bilan d'enthalpie libre lors de la nuléation d'un préipité est réalisé. La
inétique onsiste ensuite à dérire le nombre de préipités suseptibles de se for-
mer en un temps donné, onnaissant la valeur de la fore motrie et de l'agitation
thermique.
Thermodynamique
Lors de la nuléation d'un préipité, en négligeant les déformations du réseau
ristallin, le bilan d'enthalpie libre est le suivant : la variation totale d'énergie libre
due à la germination d'un nuléus ∆G résulte de trois proessus. D'une part, la
réation d'un volume V de phase γ′ entraîne une diminution de l'énergie libre de
volume de V∆GV , d'autre part la réation d'une interfae de surfae S induit une
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augmentation d'énergie libre de Sσ (σ énergie d'interfae). Enn le désaord de
densité entre les deux phases génère une énergie de déformation V∆Gd.
∆G = −V (∆GV −∆Gd) + Sσ (A.1)
An de simplier les aluls, on négligera le terme lié à l'énergie de déformation
V∆Gd.
∆G = −V (∆GV ) + Sσ (A.2)





La valeur de r pour laquelle la dérivée de ∆G s'annule est le rayon ritique de
germination R∗ (un préipité de rayon inférieur à R∗ a tendane à déroître et don
à se dissoudre et un préipité de taille supérieure à roître). La valeur de ∆G en R∗
est la barrière de germination ∆G∗. C'est l'énergie qu'il faut apporter au système









La Figure A.4 représente l'enthalpie libre de formation d'un nuléus en fontion
de sa taille et de la température pour le N18 petits grains vierge de préipité d'après
le modèle hoisi par Milhet-Gayraud [8℄. La valeur de ∆GV = ∆Gp hoisie est elle
du binaire Ni-Al alulée par Wendt et Haasen [130℄. Elle est dénie omme un
polynme de degré 3 de la sursaturation en aluminium, dc (∆Gp = 7495591dc
3 −
561508dc2+19432, 54dc). La valeur de σ est de 0,027 J.mol−1. Pour une température
très élevée (1190C, ourbe verte) il n'est pas thermodynamiquement intéressant de
réer des préipités. La ourbe est don toujours roissante, e qui signie que, quelle
que soit leur taille, les préipités ont tendane à se redissoudre. Pour une température
un peu plus faible (1185C, ourbe rouge), le rayon ritique R∗ est de 10 nanomètres
et la barrière de germination ∆G∗ est élevée (environ 50 J.mol−1). Les préipités
qui parviennent à atteindre la taille de 10 nanomètres ont don tendane à roître
tandis que les plus petits ont tendane à se redissoudre. Les deux autres ourbes
représentent l'enthalpie libre de formation d'un nuléus en fontion de sa taille pour
des températures plus faibles. Le rayon ritique de germination et la barrière de
germination diminuent ave la température.
Pour les faibles rayons (partie roissante de la ourbe), 'est le terme de surfae
qui prédomine alors que pour les plus grands (partie déroissante), 'est le terme de
volume ∆GV .
Une remarque intéressante est que pour une énergie de surfae faible, la taille
du germe ritique est faible. De e fait, l'énergie d'ativation (∆G∗) tend vers zéro
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Fig. A.4. Germination homogène. Enthalpie libre de formation des nulei en fontion de
leur taille et de la temperature. Données issues de [8℄.
lorsque l'énergie de surfae tend vers zéro. Or, du fait de la ohérene entre la
matrie et le préipité, l'énergie de surfae est faible dans les superalliages à base de
nikel (pour des préipités ohérents elle est de l'ordre de 15 à 90 mJ/m2). Pour de
telles valeurs de l'énergie de surfae, l'hypothèse d'une germination homogène est
plausible, ar la diérene d'énergie de surfae entre un germe dans la matrie et
un germe sur un support (défauts, joints...) reste faible, de e fait les diérenes de
taille ritique de germination ainsi que d'énergie d'ativation entre un germe issu de
la germination homogène et un autre issu de la germination hétérogène, seront très
faibles.
Cinétique
La inétique onsiste à déterminer le nombre de préipités suseptibles de se
former en un temps donné onnaissant la valeur de la fore motrie et de l'agitation
thermique, 'est-à-dire le taux de germination. Il représente le nombre de germes qui
franhissent la barrière d'énergie en un temps donné. Il orrespond au nombre de
partiules de taille ritique multiplié par la probabilité qu'un germe de taille ritique
roisse (Rihard Beker et Werner Döring [131℄). En eet, obtenir un germe de taille
ritique n'est pas une ondition susante. Il est néessaire de lui ajouter enore
un atome pour que et embryon de taille ritique atteigne le té desendant de la
ourbe d'enthalpie libre de formation d'un nuléus.
Le taux de nuléation ainsi trouvé est orrigé par le fateur de Zeldovih (1/Z).
Celui-i sert à prendre en ompte la probabilité d'avortement d'un germe de taille
légèrement plus grande que la taille ritique (due à l'eet apillaire de Gibbs-
Thompson de la forme 2σ/R∗).
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D le oeient de diusion de l'aluminium dans le nikel (ou plus généralement
des éléments γ′-gènes dans la matrie)
dm est le paramètre de maille de la phase γ
′
kB est la onstante de Boltzmann
T la température en Kelvin.
Eet lors d'une trempe
Ave e modèle, lorsque l'on trempe rapidement, la température de début de
préipitation est basse. Don la barrière de germination est basse et le rayon ri-
tique faible. De e fait, la probabilité de réer un germe de taille ritique est forte,
et le taux de germination est élevé. La mirostruture ontient don en début de
trempe beauoup de germes de très petite taille. Par ontre, lorsque la vitesse de
refroidissement est plus faible, la température de début de préipitation est élevée.
La barrière de germination est don très élevée et le rayon ritique de germination
très grand. La taux de germination est don faible. Dans e as, la mirostruture
en début de trempe ontient très peu de germes mais ils sont déjà assez gros.
A.3.2 Autres modèles pour générer des nuléi dans une ma-
trie monophasée
Dans le as de la démixtion spinodale, il n'y a pas de germination à proprement
parler. C'est la omposition de la matrie dans tout le volume, simultanément, qui
est modulée entre deux valeurs : l'une plus rihe, l'autre plus pauvre en éléments
γ′-gènes. Des interfaes séparant les deux phases apparaissent plus tard.
Dans un modèle de germination homogène, la mirostruture initiale est supposée
parfaite, sans le moindre défaut. Or, 'est rarement le as dans la réalité. Dans le
as d'une solution solide, il y a souvent des joints de grains, des impuretés, des
disloations... Ces défauts onstituent des lieux privilégiés pour la germination ar
l'énergie interfaiale d'un germe y est moindre. Le modèle de germination hétérogène
permet de prendre en ompte es sites préférentiels de germination.
Cependant, dans es alliages, la préipitation est massive et brutale, il est d'ailleurs
impossible de réer une mirostruture sans préipités même par hypertrempe [8℄.
254
A.3. Modèles de preipitation
Ce type de omportement orrespond don davantage à la préipitation homogène
qu'à la préipitation hétérogène. Par ailleurs le modèle de préipitation homogène
est plus simple. Il est plus diile de faire un hoix entre démixtion spinodale et
germination homogène. Les arguments en faveur de la germination homogène sont
que le modèle est plus anien don mieux onnu, et qu'il a déjà été appliqué ave
suès au N18 par Milhet-Gayraud [8℄.
A.3.3 Croissane
Un germe de taille supérieure à R∗ a tendane à roître. En eet, plus il est gros,
plus il est thermodynamiquement stable. Pour roître il doit absorber des atomes
(éléments γ′-gènes) qui se trouvent en solution dans la matrie. Comme es atomes
doivent se trouver à proximité de l'interfae pour être absorbés, la diusion des
éléments γ′-gènes dans la matrie va jouer un rle sur la inétique de roissane.
Le seond fateur lef de la roissane est la réation de l'interfae, 'est-à-dire la
vitesse h à laquelle une surfae unitaire de l'interfae peut absorber les atomes pour
des onentrations données en éléments γ′-gènes à l'interfae.
Une approhe lassique simple [129℄ onsiste à dire que la vitesse de roissane
d'une partiule est dérite par le nombre (n) d'atomes de soluté absorbés par la parti-
ule par unité de temps, e nombre étant égal à la vitesse de réation d'inorporation
h que multiplie le ux d'atomes de soluté qui arrive à l'interfae.
dn
dt
= 4πR2h(cinterfacem − ceqm) (A.7)
ave cinterfacem la onentration en élément γ
′
-gènes à l'interfae et ceqm la onen-
tration en élément γ′-gènes à l'équilibre pour ette température.
Pour une partiule de forme sphérique, dans un état quasi-stationnaire (l'interfae
se déplae sans que la forme du prol ne soit modiée), l'équation de diusion s'érit























Or, loin du préipité, 'est-à-dire pour r = ∞, cest égal à cm et à l'interfae,
'est-à-dire pour r = R, c est égal à cinterfacem . En intégrant l'équation A.9, il vient :
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c = cm − (cm − cinterfacem )R/r (A.10)
Le ux à l'interfae est le produit du oeient de diusion par le gradient de
onentration à l'interfae.











(cm − ceqm) (A.12)
Cette quantité représente le nombre d'atomes d'éléments γ′-gènes absorbés par
l'interfae, l'interfae absorbe également des atomes déjà présents (nikel). Il faut
don multiplier ette quantité par l'inverse de (cprec − cinterfacem ) pour onnaître le
nombre total d'atomes qui sont entrés dans le préipité. Cette quantité produit un














cinterfacem n'étant pas onnue, il est usuel est alors de prendre c
interface
m ≈ ceqm .
Lorsque D >> hR, 'est la réation d'interfae qui pilote la roissane. Il y a
peu de diérene entre la onentration à l'interfae et la onentration dans la ma-
trie, les atomes ayant largement le temps de diuser avant d'être absorbés. Lorsque
hR >> D, 'est la diusion qui pilote la roissane, et il y a une diérene de onen-
tration en éléments γ′-gènes entre l'interfae et la matrie loin du préipité, ar les
éléments γ′-gènes qui diusent jusqu'à l'interfae sont aussitt absorbés (aussi vite
qu'ils arrivent). Ces deux prols sont visibles sur les ourbes de la Figure A.5 a et b.
Les hamps de diusion de plusieurs préipités peuvent se hevauher (Figure A.5 ),
e qui modie le prol de onentration.
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Fig. A.5. Prols de onentration en éléments γ′-gènes au ours de la roissane d'un
préipité. a) Préipité isolé, roissane ontrlée par la réation d'interfae. b)




Lifshitz, Slyozov [132℄ et Wagner [133℄ ont développé indépendamment une théo-
rie de inétique de la oalesene dans un système binaire. Les hypothèses de base
de ette théorie sont les suivantes :
 l'évolution de taille du préipité est ontrlée par la diusion et la onentration
en soluté dans la matrie,
 l'existene de gradient de onentration est exlue,
 la diusion à l'intérieur du préipité est négligeable,
 le préipité est sphérique et libre de toute ontrainte (les interations élastiques
sont don négligées).
Ils ont démontré que l'évolution du rayon des préipités dans es onditions était
de :









ave Vm le volume molaire du préipité, et que la onentration moyenne en
soluté évoluait omme :








ave ceqm la onentration d'équilibre en soluté dans la matrie.
Ériture de l'évolution de la taille des préipités
En onsidérant que la onentration à l'interfae est ontrlée par la diusion, la
vitesse d'absorption des éléments γ′-gènes dans un préipité de rayon R est don :
dn
dt
= 4πR2J = 4πR2
D
R
(cm − cinterfacem ) (A.17)
Ave cm la onentration dans la matrie, cprec la onentration dans le préipité,
ce la onentration d'équilibre dans la matrie. c(R) = c
interface
m , la onentration à
l'interfae γ/γ′ pour un préipité de taille R
























Pour aluler la onentration à l'interfae γ/γ′ (cinterfacem ), l'équation linéaire de































cm − ceqm − d0R
cprec − ceqm − d0R
(A.22)
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(cm − c(R)) = D
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A.3.5 Eet des interations élastiques
Il existe au sein du matériau plusieurs soures de distorsions élastiques du réseau.
D'une part, les paramètres de maille de la phase γ et de la phase γ sont diérents.
De e fait, il existe un éart paramétrique entre les deux phases. Néanmoins, et
éart paramétrique est faible (environ 0,003) si bien que la matrie γ et le préipité
γ′ restent ohérents. Cette ohérene est maintenue grâe à des distorsions élastiques
lorsque la phase γ′ préipite au sein de la phase γ.
D'autre part la mobilité de l'interfae régit la roissane de la phase lle et don
son faiès. Or, ette mobilité dépend fortement de la struture ristallographique.
Elle est pratiquement nulle pour une interfae ohérente et maximale pour une
interfae inohérente. Or dans la ourbure des  pointes  du uboïde la ohérene
est plus diile à maintenir que sur les tés. Elle a tendane à roître plus vite,
e qui entraîne une modiation de la forme des préipités. Elle est de plus en
plus éloignée du ube ave des pointes qui saillent jusqu'à devenir un otoube.
Une autre expliation est donnée par Doherty puis par Riks et al. [16, 135℄. Elle
onsiste à remarquer que, lorsque une instabilité engendre une exroissane sur une
surfae lisse, la diusion autour d'une exroissane est plus importante qu'autour de
la surfae lisse. La roissane de la protubérane est aélérée, 'est l'eet pointe
de diusion. Or, omme 'est la diusion qui ontrle la roissane du préipité, la
roissane est plus forte sur les exroissanes, d'où le fait que les exroissanes sont
de plus en plus saillantes. Cette approhe est onrmée par des analyses EDX. Lors
de la préipitation, il se forme autour du préipité une zone appauvrie en éléments
γ′gènes (f. Figure A.5). Müller et al. [136℄ ont onstaté que les zones appauvries
sont moins étendues autour des sommets des uboïdes qu'autour des faes.
En fait, d'après Loyer-Danou [18℄, les ontraintes de ohérene initient es ex-
roissanes, puis les eets  pointe de diusion  aélèrent la roissane des pro-
tubéranes. Cependant une struture ubique ou otoubique est plus stable que la
struture en ailes de papillon [136, 137℄ et un maintien à haute température entraîne
un retour à la mirostruture ubique ou otoubique.
Ces eets ne sont pas pris en ompte dans le modèle présenté. En eet, dans
l'équation A.1 le terme d'énergie élastique a été négligé pour simplier les aluls.
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A.3.6 Autres méthodes de modélisation de la préipitation
Dynamique d'amas
La dynamique d'amas onsidère les préipités omme des amas d'atomes (ou de
moléules). Ces amas sont lassés en fontion de leur taille, 'est-à-dire du nombre
d'atomes qu'ils ontiennent. Cette approhe aboutit don, elle aussi, à un modèle en
lasses de taille, sauf que la diérene de taille d'une lasse à l'autre est très faible
puisqu'elle ne dière que d'un atome. L'évolution de la préipitation est dérite par
les éhanges d'atomes entres les amas de diérentes tailles. Cette méthode néessite
également des moyens de aluls importants, notamment en mémoire, ar un grand
nombre de lasses de taille est néessaire. Les atomes en solution sont représentés
par les amas de tailles très faibles (quelques atomes). L'avantage de ette méthode
est don de ne pas avoir besoin d'un modèle de germination [138℄.
Champs de phases
La méthode des hamps de phases est une approhe mésosopique globale. Les
étapes de germination et roissane n'y sont pas dérites de façon séparée. Pour le
as d'un matériau biphasé la présene d'une phase dans l'espae est dénie par un
hamp ontinu, une variable  variable d'ordre  qui prend la valeur 1 dans une phase
(ii, par exemple γ′) et 0 dans l'autre (par exemple γ). L'interfae est diuse, son 
épaisseur  dépendant d'une longueur qui fait partie du modèle, et que peut modier
l'utilisateur. Les énergies libres volumiques et interfaiales ausées par es hamps
et leurs gradients sont alulées ainsi que la inétique de l'évolution. Un exemple de
alul de mirostruture appliqué à la mise en radeau dans les aubes de turbine est
présenté Figure A.6. Cette méthode donne de très bons résultats mais néessite de
gros moyens de alul si l'on souhaite des résultats préis. La disrétisation spatiale
fait appel à la méthode des diérenes nies ou aux éléments nis [139, 140, 141℄.
t=0 t=1h t=61h t=180h
Fig. A.6. Résultats de la simulation de la formation de préipités γ′ à partir d'un état
initial désordonné par la méthode des hamps de phases [140℄.
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A.3.7 Avantages et inonvénients des modèles
Certaines des approximations inhérentes aux modèles de germination/roissan-
e/oalesene et aux modèles en dynamique d'amas limitent normalement l'utilisa-
tion de es modèles aux faibles frations volumiques de préipités. Le superalliage
N18, quant à lui, ontient une forte fration volumique de préipités (env. 50%). Le
modèle de hamps de phases donne des résultats plus préis et surtout est adapté
aux alliages présentant une forte fration volumique de préipités. De plus, il peut
donner des images de la mirostruture, plus failes à omparer à la mirostru-
ture réelle qu'une répartition de la taille des préipités. Par ontre, il néessite des
moyens de aluls importants et une bonne onnaissane des méanismes physiques
en jeu lors de la germination. Or, un ertain nombre des paramètres matériau nées-
saires à la bonne desription de es méanismes sont diilement aessibles, omme
par exemple la diusion dans le système multiphasé, ou l'énergie de formation d'un
préipité. Cet inonvénient est malheureusement ommun à tous les modèles. Les
modèles en lasses de taille, tel que le modèle de germination/oalesene ou en
dynamique d'amas, présentent un grand avantage en terme de temps de alul par
rapport au modèle en hamps de phases. Jusqu'ii les modèles en dynamique d'amas
ont toujours été appliqués à des alliages présentant une faible proportion de préi-
pités. Par ontre, les modèles de germination/roissane/oalesene, bien qu'ils ne
soient pas prévus pour es as-là, ont déjà été utilisés pour prévoir des mirostru-
tures ave de fortes frations volumiques de préipités. De plus, un tel modèle existe
déjà pour le N18 [8℄. C'est la raison pour laquelle e modèle a été utilisé. Cependant,
les paramètres matériau ont été realibrés en fontion d'essais plus réents que eux
disponibles lors de son développement initial. Enn, il a été néessaire de le valider
pour la mirostruture à gros grains.
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A.4 Fihiers, modèle de Préipitation
A.4.1 Fihier zZfrontBehavior, hier Preip.z
#in lude <Basi_nl_behavior . h>
#in lude <Basi_nl_simulat ion . h>
#in lude <ZMath . h>
Class PRECIP : BASIC_NL_BEHAVIOR, BASIC_SIMULATOR {
Name Pre ip ;
i n t nmax ;
double Rmin ;
double Rmax ;
i n t ntrough ;
Coefs a l , dgp1 , dgp2 , dgp3 , sigma , D0, q , vm2 , fpr im ;
vVarInt nR [ nmax ℄ ;
sVarInt fp , d ;
sVarAux jn , ntrough_d ;
sVarInt i nd i  ;
vVarAux pop [ nmax ℄ , f [ 5 ℄ , rmoyp [ 5 ℄ , rmax [ 5 ℄ ;






double rmoy , f f 1 , f f 2 , f f 3 , f f 4 , rmoyen1 , rmoyen2 , rmoyen3 , rmoyen4 ;
double f  e ( double ) ;
double f p ( double ) ;
} ;
UserRead {
i f ( s t r=="∗∗ s i ze_rep ") {
nmax=f i l e . g e t i n t ( ) ;
i f ( ! f i l e . ok ) INPUT_ERROR("Read f a i l e d " ) ;
} e l s e i f ( s t r=="∗∗ rep ") {
f r ep=f i l e . getSTRING ( ) ; i f ( ! f i l e . ok ) INPUT_ERROR("Read f a i l e d " ) ;
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SetUp {
rmax [ 0 ℄=0 . 0 ;
rmax [ 1 ℄=0 . 0 ;
rmax [ 2 ℄=0 . 0 ;
rmax [ 3 ℄=0 . 0 ;
rmoyp [ 0 ℄=0 . 0 ;
rmoyp [ 1 ℄=0 . 0 ;
rmoyp [ 2 ℄=0 . 0 ;
rmoyp [ 3 ℄=0 . 0 ;
f [ 0 ℄=0 . 0 ;
f [ 1 ℄=0 . 0 ;
f [ 2 ℄=0 . 0 ;
f [ 3 ℄=0 . 0 ;
double p i ;
VECTOR nrdr ;







p i =4.∗M_PI/ 3 . ;
a l _oe f ( ) ;
r . r e s i z e (nmax ) ;
dR . r e s i z e (nmax ) ;
vr . r e s i z e (nmax ) ;
rm . r e s i z e (nmax ) ;
dr_sur_dt . r e s i z e (nmax ) ;
double popmax ;
double rpopmax ;
ASCII_FILE rep ; rep . open ( f r ep ( ) ) ;
\\ read the f i l e with the s i z e d i s t r i b u t i o n
i f ( rep . ok ) {
f o r ( i n t i =0; i <=(nmax−1); i++){
r [ i ℄= rep . getdouble ( ) ;















f o r ( i n t i =0; i<=nmax−2; i++){
rm [ i ℄=( r [ i ℄+ r [ i +1 ℄ )/2 ;
dR [ i ℄=( r [ i +1℄−r [ i ℄ ) ;
vr [ i ℄ = p i ∗rm [ i ℄∗ rm [ i ℄∗ rm [ i ℄ ;
pop [ i ℄=(nR[ i ℄+nR[ i +1℄)/2∗dR[ i ℄∗ vr [ i ℄ ;
i f ( pop [ i ℄>popmax){
popmax=pop [ i ℄ ;
rpopmax=rm [ i ℄ ;
}
rmoy=rmoy+rm [ i ℄∗nR[ i ℄ ;
nv=nv+nR[ i ℄ ;
fp=fp+pop [ i ℄ ;
}
dR [ nmax−1℄=dR[ nmax−2℄ ;
rm [ nmax−1℄=r [ nmax−1℄ ;
vr [ nmax−1℄ = p i ∗rm [ nmax−1℄∗rm [ nmax−1℄∗rm [ nmax−1℄ ;
nR [ nmax−1℄=0;
pop [ nmax−1℄=nR[ nmax−1℄∗ vr [ nmax−1℄ ;
rmoy=rmoy+rm [ nmax−1℄∗nR[ nmax−1℄ ;
nv=nv+nR[ nmax−1℄ ;
fp=fp+pop [ nmax−1℄ ;
Out<<"r [ nmax−1℄=" << r [ nmax−1℄<<endl << f l u s h ;
\\Look at t h i s value to be sure that the f i l e
\\with the s i z e d i s t r i b u t i o n i s  o r r e  t l y read
}
Integrate {
a l_oe f ( ) ;
i n t rank = EXTERNAL_PARAM: : rank_of (" temperature " ) ;
double temperature=(∗urr_mat_data−>param_set ( ) ) [ rank ℄ ;
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VECTOR nrdr ;
nrdr . r e s i z e (nmax ) ;













a l _oe f ( ) ;
double theta=temperature+273; // temperature in Kelvin
double e=f  e ( temperature ) ;
double p=fp ( temperature ) ;





f o r ( i n t i =1; i<=nmax−2; i++){
nrdr [ i ℄=(nR[ i ℄+nR[ i +1℄ )/2 .∗dR[ i ℄ ;
pop [ i ℄= nrdr [ i ℄∗ vr [ i ℄ ;
i f ( pop [ i ℄>popmax){
popmax=pop [ i ℄ ;
rpopmax=rm [ i ℄ ;
}
rmoy=rmoy+rm [ i ℄∗ nrdr [ i ℄ ;
nv=nv+nrdr [ i ℄ ;
fp=fp+pop [ i ℄ ;
}
dR [ nmax−1℄=dR[ nmax−2℄ ;
rm [ nmax−1℄=r [ nmax−1℄ ;
nrdr [ nmax−1℄=nR[ nmax−1℄∗dR[ nmax−1℄ ;
vr [ nmax−1℄ = p i ∗rm [ nmax−1℄∗rm [ nmax−1℄∗rm [ nmax−1℄ ;
pop [ nmax−1℄=nrdr [ nmax−1℄∗ vr [ nmax−1℄ ;
rmoy=rmoy+rm [ nmax−1℄∗ nrdr [ nmax−1℄ ;
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nv=nv+nrdr [ nmax−1℄ ;
fp=fp+pop [ nmax−1℄ ;
rmoy=rmoy/nv ;
//  a l  u l a t i o n o f the su r s a tu r a t i on
double m=(al −(( fpr im+fp ∗(1.− fpr im ) )∗ p ))/( (1 .− fp )∗(1.− fpr im ) ) ;
//Al−onent ra t i on in the matrix at time t
d=m−e ; // su r s a tu r a t i on in the matrix
// NUCLEATION
//  a l  u l a t i o n o f the nu l ea t i on ra t e : jn
double dgp=d ∗( dgp1+d ∗( dgp2+d∗dgp3 ) ) ;
rn =2.0∗ sigma ∗vm2/dgp ; //  r i t i  a l r ad iu s o f nu l ea t i on
double DeltaG=p i ∗ sigma ∗( rn )∗ rn ;
d=D0∗exp(−q/( rgp∗ theta ) ) ;
double d4=exp (4 . 0∗ l og (vm2/na ) / 3 . 0 ) ;
double vm4=vm2∗vm2 ;
jn=0;
i f ( d >0.0) {
double dgrt =16.0∗M_PI∗ sigma ∗ sigma ∗ sigma ∗vm4∗na
/(3 . 0∗ dgp∗dgp∗ rgp∗ theta ) ;
i f ( dgrt <100.0) {
double den=d4∗ rn /18 . 0 ;
jn=(1− fp )∗d∗exp ( l og ( dgrt / (3 . 0∗M_PI))/2.0− dgrt )/ den ;
}
}
// nu l ea t i on
double drn=1.e−10;
double r j=rn+drn ;
//( the rad iu s i s inremented o f one in t e ra tomi d i s tane )
i n t i =0;
whi l e ( r [ i ℄< r j & i !=nmax−1) {
i=i +1;
}
i f ( jn >0.0) {
double dn=jn ∗Dtime ;
i f (dn>10000000.0) {
i f ( r [ i ℄ != r [ 0 ℄ ) {
nR[ i ℄=nR[ i ℄+dn/dR[ i ℄ ;
}
}
} // o f i f jn>0
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//GROWTH








un . r e s i z e (nmax ) ;
a . r e s i z e (nmax−1);
b . r e s i z e (nmax−1);
 . r e s i z e (nmax−1);
dd . r e s i z e (nmax−1);
P . r e s i z e (nmax−1);
Q. r e s i z e (nmax−1);
d=D0∗exp(−q/( rgp∗ theta ) ) ;
double d e l t a=d /( p−e ) ;
double d0=2.0∗ sigma ∗ e ∗vm2/( p∗p∗ rgp∗ theta ) ;
r   =2.0∗d0/ de l t a ; //  r i t i  a l r ad iu s o f oa r s en ing
//  a l  u l a t i o n o f dr ( on dt )
double t e s t i n d i  ;
t e s t i n d i  =0;
f o r ( i n t i =0; i<nmax−1; i++) {
dr_sur_dt [ i ℄=(d0 ∗(d/( r [ i ℄∗ r [ i ℄ ) ) ∗ ( r [ i ℄ / r −1 .0 ) ) ;
un [ i ℄=dr_sur_dt [ i ℄∗Dtime ;
i f (un [ i ℄> t e s t i n d i  ) t e s t i n d i =un [ i ℄ ;
} // o f f o r i
i nd i =t e s t i n d i  ;
// equat ions system to s o l v e
a [0 ℄=dR[1℄+Zmax(un [ 1 ℄ , 0 . ) ;
b [0 ℄=Zmax(−un [ 1 ℄ , 0 . ) ;
 [ 0 ℄= 0 . ;
dd [0 ℄=0 .5∗nR [ 0 ℄ ∗dR [ 0 ℄ ;
P[0 ℄=b [ 0 ℄ / ( a [ 0 ℄ ) ;
Q[0 ℄=( dd [ 0 ℄ ) / ( a [ 0 ℄ ) ;
f o r ( i n t i =1; i<=nmax−2; i++) {
a [ i ℄=dR[ i ℄+Zmax(un [ i +1℄ ,0.)+Zmax(−un [ i ℄ , 0 . ) ;
b [ i ℄=Zmax(−un [ i +1 ℄ , 0 . ) ;
 [ i ℄=Zmax(un [ i ℄ , 0 . ) ;
dd [ i ℄=nR[ i ℄∗dR[ i ℄ ;
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P[ i ℄=b [ i ℄ / ( a [ i ℄− [ i ℄∗P[ i −1 ℄ ) ;
Q[ i ℄=(dd [ i ℄+ [ i ℄∗Q[ i −1℄)/( a [ i ℄− [ i ℄∗P[ i −1 ℄ ) ;
}
f o r ( i n t i=nmax−2; i >=1; i=i −1) {
nR[ i ℄=P[ i ℄∗nR[ i +1℄+Q[ i ℄ ;
}
nR[ 0 ℄=0 ;
nR[ nmax−1℄=0;
// hypothe s i s o f Shwarz and Langer
// i n t j =1;




//  a l  u l o f fp , v a r i ab l e to  on t r o l the time inrement
fp=0;
f o r ( i n t i =1; i<=nmax−2; i++){
pop [ i ℄=(nR[ i ℄+nR[ i +1℄)/2∗dR[ i ℄∗ vr [ i ℄ ;









rtrough . r e s i z e ( 4 ) ;
rpeak . r e s i z e ( 4 ) ;
peak . r e s i z e ( 4 ) ;
trough . r e s i z e ( 4 ) ;
VECTOR popmax2 ;
rmax [ 0 ℄=0 . 0 ;
rmax [ 1 ℄=0 . 0 ;
rmax [ 2 ℄=0 . 0 ;
rmax [ 3 ℄=0 . 0 ;
rmoyp [ 0 ℄=0 . 0 ;
rmoyp [ 1 ℄=0 . 0 ;
rmoyp [ 2 ℄=0 . 0 ;
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rmoyp [ 3 ℄=0 . 0 ;
f [ 0 ℄=0 . 0 ;
f [ 1 ℄=0 . 0 ;
f [ 2 ℄=0 . 0 ;
f [ 3 ℄=0 . 0 ;
der . r e s i z e (nmax ) ;
i n t npeak ;
f o r ( i n t i =1; i<=nmax−1; i++){




f o r ( i n t i=nmax−4; i >=4; i−−){
i f ( ( ( der [ i−1℄>=0 && der [ i ℄ >0)) && ( ( der [ i +1℄<0 && der [ i +2℄<=0))) {
npeak=npeak+1;
i f ( npeak<5){
peak [ npeak−1℄= i ;
rpeak [ npeak−1℄=rm [ i ℄ ;
}
e l s e {Out<<"npeak = "<< npeak <<
" . Too muh popu la t i ons o f p r e  i p i t a t e s " << endl << f l u s h ; }
}
i f ( ( der [ i−1℄<0 && der [ i ℄<0) && ( ( der [ i +1℄>0 && der [ i +2℄>0) | |
(nR [ i ℄==0))) {
ntrough=ntrough+1;
i f ( ntrough <5){
VECTOR t r a n s i t ;
t r a n s i t . r e s i z e ( ntrough −1);
f o r ( i n t i =0; i<ntrough−1; i++) t r a n s i t [ i ℄= trough [ i ℄ ;
trough . r e s i z e ( ntrough ) ;
f o r ( i n t i =0; i<ntrough−1; i++) trough [ i ℄= t r a n s i t [ i ℄ ;
trough [ ntrough−1℄= i ;
}
e l s e {
ntrough=4;
Out<<"ntrough = "<< ntrough <<
" . Too muh popu la t i ons o f p r e  i p i t a t e s " << endl << f l u s h ;
}






i f ( ntrough>1) {
//Out<<"trough0="<<trough [0℄<< endl ;
popmax2 . r e s i z e ( ntrough ) ;
f i n t . r e s i z e ( ntrough ) ;
f i n t [ 0 ℄=0 ;
popmax2 [ 0 ℄=0 ;
rmoyp [ 0 ℄=0 ;
f o r ( i n t i=trough [ 0 ℄+1 ; i<=nmax ; i++) { // the b i g g e s t p r e  i p i t a t e s
f i n t [0 ℄= f i n t [0 ℄+ pop [ i ℄ ;
rmoyp [0 ℄= rmoyp [0 ℄+rm [ i ℄∗ pop [ i ℄ ;
i f ( pop [ i ℄>popmax2 [ 0 ℄ ) {
rmax [0 ℄=rm [ i ℄ ;
popmax2 [0 ℄= pop [ i ℄ ;
}
}
f [0 ℄= f i n t [ 0 ℄ ;
i f ( f i n t [ 0 ℄ >0 . ) {
rmoyp [0 ℄= rmoyp [ 0 ℄ / f i n t [ 0 ℄ ;
}
f o r ( i n t l =1; l<ntrough−1; l++) {
f i n t [ l ℄=0;
rmoyp [ l ℄=0;
rmax [ l ℄=0;
popmax2 [ l ℄=0;
f o r ( i n t i=trough [ l ℄+1; i<=trough [ l −1℄ ; i++) {
f i n t [ l ℄= f i n t [ l ℄+pop [ i ℄ ;
rmoyp [ l ℄=rmoyp [ l ℄+rm [ i ℄∗ pop [ i ℄ ;
i f ( pop [ i ℄>popmax2 [ l ℄ ) {
rmax [ l ℄=rm [ i ℄ ;
popmax2 [ l ℄=pop [ i ℄ ;
}
}
i f ( f i n t [ l ℄ !=0) rmoyp [ l ℄=rmoyp [ l ℄ / f i n t [ l ℄ ;
f [ l ℄= f i n t [ l ℄ ;
}




f o r ( i n t i =1; i<trough [ ntrough −2℄ ; i++) {
f i n t [ ntrough−1℄= f i n t [ ntrough−1℄+pop [ i ℄ ;
//Out<<"f = "<< f i n t [ ntrough−1℄ << endl << f l u s h ;
rmoyp [ ntrough−1℄=rmoyp [ ntrough−1℄+rm [ i ℄∗ pop [ i ℄ ;
i f ( pop [ i ℄>popmax2 [ ntrough −1℄) {
rmax [ ntrough−1℄=rm [ i ℄ ;
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popmax2 [ ntrough−1℄=pop [ i ℄ ;
}
}
i f ( f i n t [ ntrough −1℄!=0) {
rmoyp [ ntrough−1℄=rmoyp [ ntrough−1℄/ f i n t [ ntrough −1℄ ;}
f [ ntrough−1℄= f i n t [ ntrough −1℄ ;
}
e l s e {
popmax2 . r e s i z e ( 1 ) ;
f i n t . r e s i z e ( 1 ) ;
popmax2 [ 0 ℄=0 ;
f i n t [ 0 ℄=0 ;
rmoyp [ 0 ℄=0 ;
f o r ( i n t i =1; i<=nmax−1; i++) {
f i n t [0 ℄= f i n t [0 ℄+ pop [ i ℄ ;
rmoyp [0 ℄= rmoyp [0 ℄+rm [ i ℄∗ pop [ i ℄ ;
i f ( pop [ i ℄>popmax2 [ 0 ℄ ) {
rmax [0 ℄=rm [ i ℄ ;
popmax2 [0 ℄= pop [ i ℄ ;
}
}
i f ( f i n t [ 0 ℄ !=0 ) rmoyp [0 ℄= rmoyp [ 0 ℄ / f i n t [ 0 ℄ ;
f [0 ℄= f i n t [ 0 ℄ ;
}
}
// d e f i n i t i o n o f f  e
double PRECIP : : f  e ( double T)
{ double f eq ;
i f (T>=1190) f eq=0;
e l s e i f ( (T<1190) && (T>=1165)) f eq =0.135623085∗(1190−T)/(1190 −1165);
e l s e i f ( (T<1165) && (T>=850)) {
f eq=−7.98e−9∗T∗T∗T+1.9277 e−5∗T∗T−1.5543 e−2∗T+4.697706;
}
e l s e i f (T<850) f eq =0.56−(0.56−0.513071)∗(T+273 .15 )/ (1123 . 15 ) ;
//(1123=850+273.15)
double e=(al −0.25∗ f eq )/(1− f eq ) ; // e=(al −0.25∗ f eq )/(1− f eq )
re turn e ;
}
// d e f i n i t i o n de fp
double PRECIP : : f p ( double T)
{ double p=2.46e−1+T∗ (9 . 47 e−6+T∗6 .03 e−10);




A.4.2 Fihier matériaux, hier N18-GG-ss-shw.mat
∗∗∗ behav ior Pre ip
∗∗ s i ze_rep 1202 % nombre de l i g n e s a l i r e
% dans l e f i  h i e r de d i s t r i b u t i o n
∗∗ rep rep5 % f i  h i e r de d i s t r i b u t i o n
∗∗model_oef




%  o e f f i  i e n t s du polynome de
%l ' en e r g i e l i b r e hangement de phase
sigma 0 .024 % ene r g i e d ' i n t e r f a  e gamma/gamma'
D0 0 .0164 % terme preexponent i e l du  o e f f i  i e n t de d i f f u s i o n
q 316000. % ene r g i e d ' a  t i v a t i on de l a d i f f u s i o n
vm2 7 .5 e−6 % volume mola i re de gamma'
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A.4.3 Fihier de distribution, hier rep2
5.52585459037824 e−10 0 .0
5.81643419058954 e−10 0 .0
6.10701379080085 e−10 0 .0
6.42815391434044 e−10 0 .0
6.74929403788002 e−10 0 .0
7.10420876304318 e−10 0 .0
7.45912348820635 e−10 0 .0
7.8513649208535 e−10 0 .0
8.24360635350064 e−10 0 .0
8.6771001777266 e−10 0 .0
9.11059400195255 e−10 0 .0
9.58967876965248 e−10 0 .0
1.00687635373524 e−09 0 .0
1.05982340899074 e−09 0 .0
1.11277046424623 e−09 0 .0
1.17128600991235 e−09 0 .0
1.22980155557847 e−09 0 .0
1.294471234904 e−09 0 .0
1.35914091422952 e−09 0 .0
1.43061196310137 e−09 0 .0
1.50208301197322 e−09 0 .0
1.58107073667075 e−09 0 .0
1.66005846136827 e−09 0 .0
1.74735339758895 e−09 0 .0
1.83464833380962 e−09 0 .0
1.93112415861598 e−09 0 .0
2.02759998342234 e−09 0 .0
2.13422225929569 e−09 0 .0
2.24084453516903 e−09 0 .0
2.3586803736833 e−09 0 .0
2.47651621219756 e−09 0 .0
2.60674495403058 e−09 0 .0
2.7369736958636 e−09 0 .0
2.88089871403504 e−09 0 .0
3.02482373220647 e−09 0 .0
3.18388547667306 e−09 0 .0
3.34294722113964 e−09 0 .0
3.51873763530249 e−09 0 .0
3.69452804946533 e−09 0 .0
3.88880650287458 e−09 0 .0
4.08308495628383 e−09 0 .0
4.29779585300045 e−09 0 .0
4.51250674971706 e−09 0 .0
4.74979898856221 e−09 0 .0
4.98709122740736 e−09 0 .0
5.24933970886408 e−09 0 .0
5.5115881903208 e−09 0 .0
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5.80141758533627 e−09 0 .0
6.09124698035174 e−09 0 .0
6.41155799892629 e−09 0 .0
6.73186901750085 e−09 0 .0
7.08586743996863 e−09 0 .0
7.43986586243642 e−09 0 .0
7.83109462399248 e−09 0 .0
8.22232338554853 e−09 0 .0
8.65469803513503 e−09 0 .0
9.08707268472153 e−09 0 .0
9.56492057315767 e−09 0 .0
1.00427684615938 e−08 0 .0
1.05708720511573 e−08 0 .0
1.10989756407208 e−08 0 .0
1.16826203696378 e−08 0 .0
1.22662650985547 e−08 0 .0
1.29112922794418 e−08 0 .0
1.35563194603289 e−08 0 .0
1.42691847420137 e−08 0 .0
1.49820500236985 e−08 0 .0
1.57698880015223 e−08 0 .0
1.65577259793462 e−08 0 .0
1.74284216005926 e−08 0 .0
1.8299117221839 e−08 0 .0
1.92613847009364 e−08 0 .0
2.02236521800337 e−08 0 .0
2.12871222133421 e−08 0 .0
2.23505922466504 e−08 0 .0
2.35259083997078 e−08 0 .0
2.47012245527651 e−08 0 .0
2.60001497846686 e−08 0 .0
2.72990750165721 e−08 0 .0
2.87346094076265 e−08 0 .0
3.0170143798681 e−08 0 .0
3.17566546595718 e−08 0 .0
3.33431655204626 e−08 0 .0
3.50965311851302 e−08 0 .0
3.68498968497979 e−08 0 .0
3.8787665591141 e−08 0 .0
4.07254343324841 e−08 0 .0
4.28669999913725 e−08 0 .0
4.50085656502609 e−08 0 .0
4.73753617356139 e−08 0 .0
4.97421578209669 e−08 0 .0
5.23578720235143 e−08 0 .0
5.49735862260618 e−08 0 .0
5.78643974927146 e−08 0 .0
6.07552087593675 e−08 0 .0
6.39500493009176 e−08 0 .0
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6.71448898424678 e−08 0 .0
7.0675734696878 e−08 0 .0
7.42065795512883 e−08 0 .0
7.81087666006196 e−08 0 .0
8.20109536499509 e−08 0 .0
8.63235372937632 e−08 0 .0
9.06361209375756 e−08 0 .0
9.54022629624858 e−08 0 .0
1.00168404987396 e−07 0 .0
1.05435806544745 e−07 0 .0
1.10703208102094 e−07 0 .0
1.16524587117102 e−07 0 .0
1.2234596613211 e−07 0 .0
1.28779584922593 e−07 0 .0
1.35213203713076 e−07 0 .0
1.42323452098303 e−07 0 .0
1.4943370048353 e−07 0 .0
1.57291740219177 e−07 0 .0
1.65149779954824 e−07 0 .0
1.73834256943744 e−07 0 .0
1.82518733932664 e−07 0 .0
1.92116565339516 e−07 0 .0
2.01714396746368 e−07 0 .0
2.12321640893813 e−07 0 .0
2.22928885041259 e−07 0 .0
2.34651702793943 e−07 0 .0
2.46374520546628 e−07 0 .0
2.59330237804796 e−07 0 .0
2.72285955062965 e−07 0 .0
2.86604236999503 e−07 0 .0
3.00922518936041 e−07 0 .0
3.16746667729111 e−07 0 .0
3.32570816522181 e−07 0 .0
3.50059205571584 e−07 0 .0
3.67547594620987 e−07 0 .0
3.8687525360238 e−07 0 .0
4.06202912583772 e−07 0 .0
4.27563279204491 e−07 0 .0
4.48923645825209 e−07 0 .0
4.72530501813861 e−07 0 .0
4.96137357802513 e−07 0 .0
5.22226968508371 e−07 0 .0
5.48316579214229 e−07 0 .0
5.77150058230259 e−07 0 .0
6.05983537246289 e−07 0 .0
6.37849459721749 e−07 0 .0
6.69715382197209 e−07 0 .0
7.04932672994741 e−07 0 .0
7.40149963792273 e−07 0 .0
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7.79071089395118 e−07 0 .0
8.17992214997964 e−07 0 .0
8.61006711112998 e−07 0 .0
9.04021207228032 e−07 0 .0
9.51559577390046 e−07 0 .0
9.9909794755206 e−07 0 .0
1.05163597174783 e−06 0 .0
1.15163597174783 e−06 0 .0
1.35163597174783 e−06 0 .0
1.70163597174783 e−06 0 .0
2.10163597174783 e−06 0 .0
2.55163597174783 e−06 0 .0
3.05163597174783 e−06 0 .0
4.05163597174783 e−06 0 .0
7.05163597174783 e−06 0 .0
1.05163597174783 e−05 0 .0
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A.4.4 Fihier de lanement, hier trempe-100K.inp
∗∗∗∗  a l  u l i n t e g r a t e
∗∗∗mesh
∗∗ f i l e mon_point_de_gauss . g eo f
∗∗∗ r e s o l u t i o n
∗∗ sequene 4
∗ time 705 .
∗ inrement 7200
∗ i t e r a t i o n 1
∗ r a t i o 0 .001
∗∗ automati_time fp 0 .0001 d 1 . e−3
∗ f i r s t_dt ime 0 .001
∗max_dtime 0 .1
∗ d ive rgene 2 . 100
∗ s e  u r i t y 1 . 5
∗∗∗parameter temperature
0 . uniform 1200 .
705 . uniform 25 .
∗∗∗mate r i a l
∗ f i l e N18−GG−ss−shw .mat
∗ i n t e g r a t i o n runge_kutta 1 . e−6 1 . e−6
∗∗∗ output
∗∗ va lue_at_integrat ion
∗∗ f r equeny
∗ inrement 100
∗∗ urve var_GG_100K . dat





A.5 Résolution numérique impliite du modèle de
préipitation
Modèle issu de l'artile de Myrh et Grong [22℄.
On note Ri le rayon pour lequel la pente de la fontion de répartition hange. Ri
et Ri+1 sont les bornes d'un intervalle sur lequel la fontion est linéaire et son rayon
moyen est noté rmi. dri est la taille de l'intervalle, dri = Ri+1 − Ri.


















































Si la vitesse en Ri est négative, les préipités de la lasse omprise entre Ri et Ri+1










. Si au ontraire elle est positive, les préipités de la lasse om-










. De même pour la borne supérieure en
i+1, si la véloité est positive e sont les préipités de la lasse sur laquelle on al-
ule (Ri à Ri+1) qui partent vers la lasse supérieure ((Nv)i+1 = Nrmivi+1), sinon
e sont eux de la lasse supérieure qui diminuent de taille et passent dans la lasse
onsidérée ((Nv)i+1 = Nrmi+1vi+1).
On peut mettre l'équation (A.26) sous la forme (lorsqu'il n'y a pas d'indie
temporel, il s'agit du temps t+ δt) :





Si vRi > 0 et vRi+1 > 0
















Si vRi < 0 et vRi+1 < 0





























Si vRi < 0 et vRi+1 > 0



















armiNrmi = armi−1Nrmi−1 + armi+1Nrmi+1 + di (A.28)
Par réurrene il vient :
Nrmi = PiNrmi+1 +Qi (A.29)
ave Pi =
bi
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A.6 Annexe B : Vieillissement dynamique, eet Portevin-
Le Châtelier et pseudo-Portevin-Le Châtelier
Tration à diérentes vitesses de déformation
An de omprendre l'origine des instabilités plastiques observées, deux essais de
tration ont été réalisés, lors desquels la vitesse de déformation a été modiée en
ours d'essai. Les résultats sont présentés Figure A.7 a et b. Un petit eet inverse
de la vitesse est observé sur la tration de l'éprouvette ayant une la mirostruture
sans γ′III (f. Annexe B pl). Il est de l'ordre de 15 MPa et visible uniquement
sur la transition 10−5s−1-10−3s−1. Cependant et eet n'est pas observable pour
la mirostruture standard. Par ailleurs il semble qu'il y ait des plages sans forte
instabilités pour les deux mirostrutures à une vitesse de 10−5s−1 et 10−4s−1, et






















−3   −1
10   s
−4   −1
10   s
−5   −1



























−3   −110   s −5   −110   s −3   −110   s
microstructure sans  ’γ III
Fig. A.7. Tration à diérentes vitesses de déformation à 450C. Les vitesses de tration
sont indiquées sur la gure. a) Mirostruture standard, b) Mirostruture sans
γ′III .
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A.7 Modèles de fatigue basés sur des ritères loaux
Un superalliage polyristallin omme le N18 est onstitué d'un ensemble de grains
possédant haun une orientation ristallographique spéique. Chaque grain pos-
sède un omportement anisotrope lié à son aratère monoristallin. Cependant, du
fait de l'orientation aléatoire des grains, le omportement marosopique du N18
est vu omme isotrope. Le omportement est don très diérent selon l'éhelle à
laquelle se plae l'observateur. De même pour les modèles de fatigue : les modèles
dérits dans les paragraphes préédents sont des modèles marosopiques. Il existe
également des modèles basés sur des ritères loaux, 'est-à-dire à des éhelles plus
nes, omme elle du grain. Parmi eux, eux qui s'appuient sur l'extrusion à la sur-
fae d'un grain dérits dans les travaux de Risbet, Feaugas et leurs ollaborateurs
[142, 143, 144℄, ou de Shyam et Milligan [145℄.
Cette extrusion est ausée par l'aumulation de disloations dans les bandes de
glissement. Shyam et Milligan relient la hauteur et l'espaement des pis extrudés à
la quantité de glissement irréversible. En eet, une fois que la disloation est sortie
du matériau en réant une petite marhe à la surfae, elle ne se déplaera pas en
sens inverse lors de la seonde partie du yle, ontrairement aux disloations restées
à l'intérieur du matériau. La plastiité irréversible est don un fateur inuent du
seuil de fatigue. Cependant, du fait du aratère loal de ette approhe, ils préfèrent
l'appliquer à la prévision de la propagation plutt qu'à elle de l'amorçage de la
ssure.
Risbet, Feaugas et leurs ollaborateurs [142, 143, 144℄, ont proposé un modèle
pour dénir l'amorçage de ssure en fontion d'un niveau ritique de déformation
plastique irréversible dénie sur la vase de mesures d'extrusion par mirosopie à
fore atomique. Pour eux, e niveau ritique est un fateur néessaire mais pas
susant pour amorer une ssure.
Sangid et al. [146℄ vont plus loin en tentant de aluler l'énergie stokée dans
une bande de glissement persistante et onsidèrent que la ssure s'amore lorsque la
bande ne peut plus stoker assez d'énergie pour aommoder l'énergie dégagée lors
de la déformation. Ils s'appuient eux aussi sur l'extrusion pour aluler es énergies.
Ce type d'approhe en énergie a déjà été dérite par Venkataraman et al. [147,
148℄. Ils onsidèrent un système de bandes de glissements multiples parallèles. Cha-
une de es bandes de glissement est modélisée par une aumulation de diples de
disloations oins. La densité de disloations roît ave le ylage en fatigue. Par
onséquent, la densité d'énergie de déformation stokée à l'intérieur des bandes de
glissement s'élève à haque yle. Lorsqu'elle atteint un ertain niveau, il devient
énergétiquement favorable de réer une mirossure à l'intérieur des bandes de glis-
sement. Le nombre de yles pour lequel e niveau est atteint est le nombre de yles
néessaire à la germination d'une ssure.
Un autre artile de Chan [149℄ propose un modèle du même type pour l'initia-
tion et la propagation des mirossures. Il inlut des paramètres mirostruturaux
283
Annexe A. Annexes
(largeur des bandes de glissement (h), taille de grains (ou taille aratéristique de la
mirostruture) (d) et taille de la mirossure ()) et peut s'appliquer aux superal-
liages à base de nikel.
Ce type d'approhe loale peut paraître plus préis, ar mieux justié par la
physique, mais néessite aussi de se poser des questions d'ordre stohastique : en
eet, le nombre de yles de fatigue déterminé par e type de modèle dépend de
l'orientation du grain (voire de l'orientation de ses voisins) et de sa taille. Quelle est
don la probabilité pour qu'un tel grain se trouve au point ritique ? MDowell et
Dunne [27℄ soulignent que les études de fatigue prenant en ompte la mirostruture
ne doivent pas se préouper de dénir une résistane moyenne, omme 'est le as
lorsque l'on fait de l'homogénéisation pour obtenir le omportement méanique. Ils
onseillent plutt d'utiliser des éléments de volume statistiques (SVE), plus petits
que des VER (Volumes Élémentaires Représentatifs), permettant de aluler une
large variété de réponses possibles et don de ne pas négliger la forme de la queue
de ourbe de distribution qui orrespond aux grains très mal orientés, ritiques vis-
à-vis du modèle, et don à une durée de vie ourte. L'idée est de savoir quelle est
la probabilité de se trouver dans la queue de ourbe, plutt que de onnaître le
omportement moyen.
Par ailleurs, l'identiation de la largeur de la bande de glissement ainsi que
diérents paramètres matériaux intervenant dans es modèles est très diile à
réaliser. Le passage du monoristal au polyristal dans es approhes n'a également
rien d'évident. Aussi, il est important de pouvoir utiliser les deux approhes, loale
et marosopique aussi bien pour le omportement que pour la fatigue.
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A.8 Fihier Zmat, modèle à double homogénéisa-
tion
A.8.1 Fihier zZfrontBehavior, hier Poly-mori-tanaka.z
#in lude <Basi_nl_behavior . h>
#in lude <Basi_nl_simulat ion . h>
#in lude <E l a s t i  i t y . h>
#in lude <Dimension . h>
#in lude <Zstream . h>
#in lude <Newton_raphson . h>
#in lude <Zminmax . h>
#in lude <ZMath . h>
#in lude <s td i o . h>
#in lude <Eshelby . h>
#de f i n e RADEG (4∗ atan ( 1 . ) / 1 8 0 . )
Class poly−mori−tanaka : BASIC_NL_BEHAVIOR, BASIC_SIMULATOR {
Name poly−mori−tanaka ;
SubClass ELASTICITY e l a s t i  i t y_mat r i x ;
SubClass ELASTICITY e l a s t i  i t y_p r e  ;
Coefs gamma, r0_mono , K_matrix , n_matrix , C_betarule , D_betarule ;
Coefs de l ta , Q_matrix , C_matrix , D_matrix , omega_matrix , b_matrix ;
Coefs C_pre , D_pre , fat_R0_pre , Q_pre , b_pre , K_pre , n_pre ;
Coefs f2 , f3 , t2 , t3 , f4 , t4 ;
// be ta ru l e
Coefs h0 , h1 , h2 , h3 , h4 , h5 ;
// i n t e r a  t i o n
Coefs _matrix , _pre , Lp ;
//mori_tanaka
/////////////////////// var i n t systemes
vVarInt gvum_matrix [ Ngrain ∗Nsyst ℄ ;
vVarInt alpha_matrix [ Ngrain ∗Nsyst ℄ ;
vVarInt gvum_pre [ Ngrain∗Nsyst ℄ ;
vVarInt alpha_pre [ Ngrain∗Nsyst ℄ ;
vVarAux tau_matrix [ Ngrain∗Nsyst ℄ ;
vVarAux tau_pre [ Ngrain ∗Nsyst ℄ ;
vVarAux tau [ Ngrain ∗Nsyst ℄ ;
//////////////////////marosopique v a r i a b l e s
sVarInt evum ;
tVarInt e e l ;
tVarAux beta ;
tVarAux ev ;
tVarUtil dev i ;
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//////////////////// v a r i a b l e s on g r a i n s
tVarInt betag [ Ngrain ℄ ;
tVarInt eto_g [ Ngrain ℄ ;
tVarAux_eel_g [ Ngrain ℄ ;
tVarAux sig_g [ Ngrain ℄ ;
tVarInt s ig_pre [ Ngrain ℄ ;
tVarInt sig_matrix [ Ngrain ℄ ;
tVarInt eto_pre [ Ngrain ℄ ;
tVarInt eto_matrix [ Ngrain ℄ ;
tVarInt evlo_matrix [ Ngrain ℄ ;
tVarInt evlo_pre [ Ngrain ℄ ;
tVarInt ee l_pre [ Ngrain ℄ ;
tVarInt eel_matrix [ Ngrain ℄ ;
tVarInt ev l o  [ Ngrain ℄ ;
tVarUtil eigen_mat_lo [ Ngrain ℄ ;
tVarUtil eigen_pre_lo [ Ngrain ℄ ;
tVarInt e igen_sig_pre [ Ngrain ℄ ;
tVarInt eigen_sig_matrix [ Ngrain ℄ ;
///////////////////// va r i ab l e on the phases
tVarInt ev_matrix ;
tVarInt ev_pre ;
tVarAux s i gPre ;
tVarAux s igMatr ix ;
tVarAux etoPre ;
tVarAux etoMatr ix ;
/////////////////////////////




// p l a s t i  i t y th r e sho l d s o f the phases
double R0_matrix ; double R0_pre ;
/////////////////////////
i n t Ngrain , Nsyst ;
STRING fo r i e n t , f s y s t ;
void  a l _to r i e n t ( double , double , double , i n t ) ;
void norm_fra ( ) ;
void al_hh (SMATRIX& hh ) ;
MARRAY<TENSOR2> to r i e n t ;
MARRAY<TENSOR2> to r i e n t g ;
//////////////////////////
SMATRIX hh ;// i n t e r a  t i o n matrix
VECTOR f r a  ; // volume f r a  t i o n o f the g r a i n s
VECTOR q_matrix ;
286
A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisation
VECTOR q_pre ;
//////////////////////

















// Corret ion " s t i f n e s s " a f t e r Pott i e r , and Chaboher et a l .
// J.−L . Chabohe , S . Kruh , J.−F. Maire and T. Po t t i e r
// "Towards a miromehanis based i n e l a t i  and damage
// modeling o f omposites " ,
// Int . J . o f P l a s t i  i t y , Vol . 1 7 , pp . 411−439
} ;
/////////////////// read ing data
UserRead {
i f ( s t r=="∗∗grain_number ") Ngrain=f i l e . g e t i n t ( ) ;
e l s e i f ( s t r=="∗∗system_number") Nsyst=f i l e . g e t i n t ( ) ;
e l s e i f ( s t r=="∗∗ o r i e n t a t i o n_ f i l e ") f o r i e n t= f i l e . getSTRING ( ) ;
e l s e i f ( s t r=="∗∗ sy s t em_f i l e ") f s y s t= f i l e . getSTRING ( ) ;
e l s e re turn FALSE;




in t i s y s t , i g r a i n ;
i n t j s y s t ;
double phi1 ,PHI , phi2 ;
hh . r e s i z e ( Nsyst ) ;
a l _oe f ( ) ; al_hh (hh ) ;
f r a  . r e s i z e ( Ngrain ) ;
q_matrix . r e s i z e ( Nsyst ) ;
q_pre . r e s i z e ( Nsyst ) ;
t o r i e n t g . r e s i z e ( Nsyst ) ;
t o r i e n t . r e s i z e ( Ngrain ∗Nsyst ) ;
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ASCII_FILE sy s t ; s y s t . open ( f s y s t ( ) ) ;
i f ( s y s t . ok ) {
Out <<"Reading "<<Nsyst<< " systems in "<<f sy s t<<endl ;
Out <<"Designed f o r 12 systems otahedra l , "<<endl ;
Out << " e la s to−p l a s t i  matrix , e l a s t i −p l a s t i  p r e  i p i t a t e s"<<endl ;
Out <<"Think to weigth (h=100.) the  o l i n e a ry systems ."<<endl ;
TENSOR2 mm( t s z ( ) ) ;
double n1 , n2 , n3 , l1 , l2 , l3 , nmag , lmag ;
f o r ( i s y s t =0; i s y s t <Nsyst ; i s y s t++){
n1=sy s t . getdouble ( ) ; n2=sy s t . getdouble ( ) ; n3=sy s t . getdouble ( ) ;
l 1=sy s t . getdouble ( ) ; l 2=sy s t . getdouble ( ) ; l 3=sy s t . getdouble ( ) ;
lmag=sq r t ( l 1 ∗ l 1 + l 2 ∗ l 2 + l 3 ∗ l 3 ) ; l 1/=lmag ; l 2/=lmag ; l 3/=lmag ;
nmag=sq r t ( n1∗n1 + n2∗n2 + n3∗n3 ) ; n1/=nmag ; n2/=nmag ; n3/=nmag ;
i f ( ! s y s t . ok ) ERROR(" e r r o r read ing "+ f s y s t+" l i n e "+i t o a ( i s y s t +1)) ;
mm[0℄= n1∗ l 1 ; // m11
mm[1℄= n2∗ l 2 ; // m22
mm[2℄= n3∗ l 3 ; // m33
mm[3 ℄=( n1∗ l 2 + n2∗ l 1 )/M_SQRT2; // m12 mu l t i p l i e d by sq r t (2 )
mm[4 ℄=( n2∗ l 3 + n3∗ l 2 )/M_SQRT2; // m23 mu l t i p l i e d by sq r t (2 )
mm[5 ℄=( n3∗ l 1 + n1∗ l 3 )/M_SQRT2; // m31 mu l t i p l i e d by sq r t (2 )
t o r i e n t g [ i s y s t ℄=mm; }
Out<<"Read OK"<<endl ;
}
ASCII_FILE o r i en t ; o r i e n t . open ( f o r i e n t ( ) ) ;
i f ( o r i e n t . ok ) {
Out <<"Reading "<<Ngrain<< " gra in o r i e n t a t i o n s in "<<fo r i e n t <<endl ;
f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){
phi1=o r i en t . getdouble ( ) ;
PHI =o r i en t . getdouble ( ) ;
phi2=o r i en t . getdouble ( ) ;
f r a  [ i g r a i n ℄= o r i e n t . getdouble ( ) ;
i f ( ! o r i e n t . ok ) ERROR(" e r r o r read ing "+ f o r i e n t
+" l i n e "+i t o a ( i g r a i n +1)) ;
 a l _to r i e n t ( phi1 , PHI , phi2 , i g r a i n ) ; }
Out<<"Read OK"<<endl ;
norm_fra ( ) ;
}
S_matrix = inv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_mat r i x ) ;
double E_matrix = 1/S_matrix ( 0 , 0 ) ;
double nu_matrix = −S_matrix (0 , 1 )∗E_matrix ;
double d1=(7.0−5.0∗ nu_matrix )/(15 .0∗ (1 .0− nu_matrix ) ) ;
double d2=(5.0∗ nu_matrix−1.0)/(15.0∗(1 .0 − nu_matrix ) ) ;
double d3=(4.0−5.0∗ nu_matrix )/(15 .0∗ (1 .0− nu_matrix ) ) ;
i n t tt , i ;
t t = t s z ( ) ;
////////////////////////////
//  a l  u l a t i o n o f Eshelby tensor , Eshel
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Eshel . r e s i z e ( t t ) ;
f o r ( i =0; i <3; i++){
Eshel ( i , i )=d1 ; }
// Out<<"Eshel=" << Eshel<< endl << f l u s h ;
Eshel (0 ,1)=d2 ;
Eshel (0 ,2)=d2 ;
Eshel (1 ,2)=d2 ;
Eshel (1 ,0)=d2 ;
Eshel (2 ,0)=d2 ;
Eshel (2 ,1)=d2 ;
f o r ( i =3; i <6; i++){
Eshel ( i , i )=2∗d3 ; }
//  a l  u l a t i o n o f the p l a s t i  i t y th r e sho ld o f the matrix
double T=2.5 e−9;
double du r  i s s 2 =1.e−6∗0.415∗T∗3 .34∗ rootn ( f2 , 2 ) / 0 . 2 5 e−9/t2
∗ rootn ( (3 . 14159∗3 .14159∗ t2 ∗gamma/(4∗T∗3 .34) −1) ,2)∗0 .94
∗(1+ rootn ( f2 , 2 ) / 2 ) ;
double du r  i s s 3 ;
double du r  i s s 3 s =1.e−6∗0.415∗T∗3 .34∗ rootn ( f3 , 2 ) / 0 . 2 5 e−9/t3
∗ rootn ( (3 . 14159∗3 .14159∗ t3 ∗gamma/(4∗T∗3 .34) −1) ,2)∗0 .94
∗(1+ rootn ( f3 , 2 ) / 2 ) ;
double dur i s s3w=1.e−6∗gamma/(2∗0 .25 e−9)∗0.35
∗( rootn (gamma∗ t3 ∗ f 3 /T,2)− f 3 ) ∗ 2 . 5 ;
i f ( dur i s s3 s  >dur i s s3w ) du r  i s s 3=dur i s s3w ;
e l s e du r  i s s 3=du r  i s s 3 s  ;
i f ( dur iss3w <0.) du r  i s s 3 =0. ;
double dur i s s4w=1.e−6∗gamma/(2∗0 .25 e−9)∗0.35
∗( rootn (gamma∗ t4 ∗ f 4 /T,2)− f 4 ) ∗ 2 . 5 ;
R0_matrix= r0_mono+dur  i s s 2+du r  i s s 3+dur i s s4w ;
R0_pre= fat_R0_pre∗R0_matrix ;
i n t s ;
t t = t s z ( ) ;
TENSOR4 unity ; unity . r e s i z e ( t t ) ; unity =0. ;
//  a l  u l a t i o n o f the l o  a l i z a t i o n and i n f l u e n  e t en s o r s
f o r ( i =0; i<t t ; i++) unity ( i , i )=1 . ;
TENSOR4 Tesh=unity+Eshel ∗S_matrix
∗(∗ e l a s t i  i t y_pr e  −∗e l a s t i  i t y_mat r i x ) ;
Tesh=inve r s e (Tesh ) ;
A_pre=Tesh∗ i n v e r s e ( ( _matrix∗unity+_pre∗Tesh ) ) ;
A_matrix=(unity−_pre∗A_pre )/ _matrix ;
TENSOR4 Wf=∗e l a s t i  i t y_p r e  ∗Tesh∗S_matrix ;
B_pre=Wf∗ i n v e r s e ( _pre∗Wf+(1−_pre )∗ unity ) ;
B_matrix=(unity−_pre∗B_pre )/ _matrix ;
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D_mm=(unity−A_matrix)∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i ty_matr ix −∗e l a s t i  i t y_p r e  )
∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x ;
D_mp=(unity−A_matrix)∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_pr e  −∗e l a s t i  i t y_mat r i x )
∗∗ e l a s t i  i t y_p r e  ;
D_pm=(unity−A_pre )∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i ty_matr i x −∗e l a s t i  i t y_p r e  )
∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x ;
D_pp=(unity−A_pre )∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_pr e  −∗e l a s t i  i t y_mat r i x )
∗∗ e l a s t i  i t y_p r e  ;
F_mm=−1.∗( unity−B_matrix )∗ i n v e r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )−S_matrix )
∗S_matrix ;
F_pm=−1.∗( unity−B_pre )∗ i n v e r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )−S_matrix )
∗S_matrix ;
F_mp=(unity−B_matrix )∗ i n v e r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )−S_matrix )
∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  ) ;
F_pp=(unity−B_pre )∗ i n v e r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )−S_matrix )
∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  ) ;
L . r e s i z e ( t t ) ;
Linv . r e s i z e ( t t ) ;
Linv = 0 . ;
//  a l  u l a t i o n o f the homogenized e l a s t i  i t y t enso r
L= _matrix∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x ∗A_matrix+_pre ∗∗ e l a s t i  i t y_p r e  ∗A_pre ;
Linv = inve r s e (L ) ;
//  a l  u l a t i o n o f the l o  a l i z a t i o n and i n f l u e n  e t enso r
// in ase o f  o r r e  t i o n o f the asymptot i tangent s t i f f n e s s
i f (Lp!=0) {
Out <<" o r r e  t i o n o f asymptot i a l tangent " <<endl ;
TENSOR4 L_p=Lp∗ unity ;
L_p=inve r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_mat r i x )+ inv e r s e (L_p ) ) ;
TENSOR4 Tesh=unity+Eshel ∗ i n v e r s e (L_p)∗ (∗ e l a s t i  i t y_pr e −L_p ) ;
Tesh=inve r s e ( Tesh ) ;
TENSOR4 A_pre=Tesh∗ i n v e r s e ( ( _matrix∗ unity+_pre∗Tesh ) ) ;
TENSOR4 A_matrix=(unity−_pre∗A_pre )/ _matrix ;
TENSOR4 Wf=∗e l a s t i  i t y_p r e  ∗Tesh∗ i n v e r s e (L_p ) ;
TENSOR4 B_pre=Wf∗ i n v e r s e ( _pre∗Wf+(1−_pre )∗ unity ) ;
TENSOR4 B_matrix=(unity−_pre∗B_pre )/ _matrix ;
Km=D_mm; Km(2 ,2 )=1 . ; Km=inve r s e (Km) ;
TENSOR4 temp=inve r s e (A_matrix )∗ i n v e r s e (L_p ) ;
temp∗=Lp ;
Km(2 ,2 )=0 . ; Km=Km∗(A_matrix−A_matrix)∗ temp ;
D_mm=Km∗D_mm;
D_pm=Km∗D_pm;
F_mm=Km/1000∗(F_mm+(unity−_matrix∗A_matrix∗Linv ∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x )
∗( i nv e r s e (Km)−unity )∗ S_matrix ) ;
F_pm=Km/1000∗(F_pm+(−1.∗ _matrix∗A_pre∗Linv ∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x )
∗( i nv e r s e (Km)−unity )∗ S_matrix ) ;
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}
Out <<"R0_matrix="<<R0_matrix<<" and " <<endl ;
Out <<"R0_pre="<<R0_pre<<endl ;




s i g = L∗ e e l ;
ev=eto−e e l ;
s igMatr ix =0. ; s i gPre =0. ; etoMatr ix =0. ; etoPre =0. ;
i n t i g r a i n ;
f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){
eel_g [ i g r a i n ℄=Linv ∗ sig_g [ i g r a i n ℄ ;
eto_g [ i g r a i n ℄= eel_g [ i g r a i n ℄+ ev lo [ i g r a i n ℄ ;
ee l_pre [ i g r a i n ℄= inv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )∗ s ig_pre [ i g r a i n ℄ ;
eel_matrix [ i g r a i n ℄= inv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_mat r i x )∗ sig_matrix [ i g r a i n ℄ ;
s igMatr ix+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ sig_matrix [ i g r a i n ℄ ;
s i gPre+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ s ig_pre [ i g r a i n ℄ ;
eto_matrix [ i g r a i n ℄= eel_matrix [ i g r a i n ℄+ evlo_matrix [ i g r a i n ℄ ;
eto_pre [ i g r a i n ℄= eel_pre [ i g r a i n ℄+ evlo_pre [ i g r a i n ℄ ;
etoMatr ix+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ eto_matrix [ i g r a i n ℄ ;




s i g = L∗ e e l ;
ev=eto−e e l ;
i n t i , s , t t ;
t t = t s z ( ) ;
TENSOR4 unity ; unity . r e s i z e ( t t ) ; unity =0. ;
f o r ( i =0; i<t t ; i++) unity ( i , i )=1 . ;
/////////////////////////////////////////////////////////////
// Loa l i z a t i on //
/////////////////////////////////////////////////////////////
i n t i s y s t , j s y s t , l s y s t , i g r a i n ;
f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){
sig_g [ i g r a i n ℄= s i g+C_betarule ∗( beta−betag [ i g r a i n ℄ ) ;
devlo_matrix [ i g r a i n ℄=0 . ; devlo_pre [ i g r a i n ℄=0 . ;
s ig_matrix [ i g r a i n ℄= B_matrix∗ sig_g [ i g r a i n ℄
+F_mm∗ eigen_sig_matrix [ i g r a i n ℄
+F_mp ∗ e igen_sig_pre [ i g r a i n ℄ ;
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s ig_pre [ i g r a i n ℄=B_pre∗ sig_g [ i g r a i n ℄
+F_pm∗ eigen_sig_matrix [ i g r a i n ℄
+F_pp ∗ e igen_sig_pre [ i g r a i n ℄ ;
}
/////////////////////////////////////////////////////////////
// l o  a l behav iors //
/////////////////////////////////////////////////////////////
double r i t_matr ix , rsum_matrix , stmx_matrix , xs_matrix , rs_matrix ;
double r i t_pre , rsum_pre , stmx_pre , xs_pre , rs_pre ;
double taus_matrix , taus_pre ;
double deveq ;




f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){
beta+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ betag [ i g r a i n ℄ ;
}
// Loop on the g r a i n s
f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){
dbetag [ i g r a i n ℄=0 . ;
f o r ( i s y s t =0; i s y s t <12; i s y s t++){
l s y s t=i g r a i n ∗Nsyst+i s y s t ;
q_matrix [ i s y s t ℄=1.− exp(−b_matrix∗gvum_matrix [ l s y s t ℄ ) ;
q_pre [ i s y s t ℄=1.−exp(−b_pre∗gvum_pre [ l s y s t ℄ ) ;
}
// Loop on the systems
f o r ( i s y s t =0; i s y s t <12; i s y s t++){
l s y s t=i g r a i n ∗Nsyst+i s y s t ;
tau_matrix [ l s y s t ℄= taus_matrix=sig_matrix [ i g r a i n ℄ | t o r i e n t [ l s y s t ℄ ;
tau_pre [ l s y s t ℄= taus_pre=sig_pre [ i g r a i n ℄ | t o r i e n t [ l s y s t ℄ ;
//Loop o f m i  r o s t r u  t r a l homogenization−>so l v i ng l o  a l equ i l i b r ium
rsum_matrix=0. ;
f o r ( j s y s t =0; j s y s t<Nsyst ; j s y s t++)rsum_matrix+=hh( i s y s t , j s y s t )
∗q_matrix [ j s y s t ℄ ;
xs_matrix=C_matrix∗alpha_matrix [ l s y s t ℄ ;
rs_matrix=R0_matrix+Q_matrix∗ rsum_matrix ;
 r i t_matr ix=fabs ( taus_matrix−xs_matrix)−rs_matrix ;
i f ( r i t_matr ix <=0.){dgvum_matrix [ l s y s t ℄=dalpha_matrix [ l s y s t ℄=0;}
e l s e {
i f ( ( taus_matrix−xs_matrix ) >0.) stmx_matrix=1. ;
e l s e stmx_matrix=−1.;
dgvum_matrix [ l s y s t ℄=pow( r i t_matr ix /K_matrix , n_matrix ) ;
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dalpha_matrix [ l s y s t ℄=dgvum_matrix [ l s y s t ℄
∗( stmx_matrix−D_matrix∗alpha_matrix [ l s y s t ℄ ) ;
devlo_matrix [ i g r a i n ℄+=stmx_matrix∗dgvum_matrix [ l s y s t ℄
∗ t o r i e n t [ l s y s t ℄ ;




f o r ( j s y s t =0; j s y s t<Nsyst ; j s y s t++){
rsum_pre+=hh( i s y s t , j s y s t )∗ q_pre [ j s y s t ℄ ; }
xs_pre=C_pre∗alpha_pre [ l s y s t ℄ ; rs_pre=R0_pre+Q_pre∗rsum_pre ;
 r i t_pre=fabs ( taus_pre−xs_pre)−rs_pre ;
i f (  r i t_pre <=0.){dgvum_pre [ l s y s t ℄=dalpha_pre [ l s y s t ℄=0;}
e l s e {
i f ( ( taus_pre−xs_pre ) >0.) stmx_pre=1. ; e l s e stmx_pre=−1.;
dgvum_pre [ l s y s t ℄=pow(  r i t_pre /K_pre , n_pre ) ;
dalpha_pre [ l s y s t ℄=dgvum_pre [ l s y s t ℄
∗( stmx_pre−D_pre∗alpha_pre [ l s y s t ℄ ) ;
devlo_pre [ i g r a i n ℄+=stmx_pre∗dgvum_pre [ l s y s t ℄∗ t o r i e n t [ l s y s t ℄ ;








TENSOR4 Bft=t ranspose (B_pre ) ;
TENSOR4 Bmt=transpose (B_matrix ) ;
dev lo [ i g r a i n ℄=_pre∗Bft∗devlo_pre [ i g r a i n ℄
+_matrix∗Bmt∗devlo_matrix [ i g r a i n ℄ ;
i f (Lp!=0){
dev lo [ i g r a i n ℄= dev lo [ i g r a i n ℄+_matrix∗Linv ∗S_matrix∗( unity−Km)
∗devlo_matrix [ i g r a i n ℄+_pre∗Linv ∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )
∗( unity−Km)∗ devlo_pre [ i g r a i n ℄ ; }
// be ta ru l e
deveq=(dev lo [ i g r a i n ℄ | dev lo [ i g r a i n ℄ ) / 1 . 5 ;
deveq= ( deveq >0.0) ? s q r t ( deveq ) : 0 . 0 ;
dbetag [ i g r a i n ℄= dev lo [ i g r a i n ℄
−D_betarule ∗( betag [ i g r a i n ℄− de l t a ∗ ev l o  [ i g r a i n ℄ ) ∗ deveq ;
dev i+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ dev lo [ i g r a i n ℄ ;
dev_matrix+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ _matrix∗devlo_matrix [ i g r a i n ℄ ;
dev_pre+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ _pre∗devlo_pre [ i g r a i n ℄ ;
deigen_sig_matrix [ i g r a i n ℄=−1.∗( eigen_mat_lo [ i g r a i n ℄ ) ;
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deigen_sig_pre [ i g r a i n ℄=−1.∗( eigen_pre_lo [ i g r a i n ℄ ) ;
}
devum=sq r t ( ( dev i | dev i ) / 1 . 5 ) ;
reso lve_f lux_grad (L , dee l , deto , dev i ) ;
prn("==================================",Time ) ;
prn ( dtoa ( zf__tau ,"%8.3 e ") , s i g ) ;
prn (" dev i " , dev i ) ;
prn (" dbetgr 1=", dbetag [ 0 ℄ ) ;
prn (" dbetgr 2=", dbetag [ 1 ℄ ) ;
prn (" tau_matrix " , tau_matrix ) ;
prn (" dgvum_matrix " , dgvum_matrix ) ;
prn (" dalpha_matrix " , dalpha_matrix ) ;
prn (" tau_pre " , tau_pre ) ;
prn (" dgvum_pre " , dgvum_pre ) ;
prn (" dalpha_pre " , dalpha_pre ) ;
Criter ion y i e l d = devum ;
}
void poly−mori−tanaka : :  a l _to r i e n t ( double phi1 , double PHI ,
double phi2 , i n t i g r a i n ){
double 1 , 2 , s1 , s2 , g , sg ;
TENSOR2 ro t a t ( utsz ( ) ) ;
1=os ( phi1 ∗RADEG) ; s1=s i n ( phi1 ∗RADEG) ;
2=os ( phi2 ∗RADEG) ; s2=s i n ( phi2 ∗RADEG) ;
g=os (PHI ∗RADEG) ; sg=s i n (PHI ∗RADEG) ;
r o t a t [0 ℄= 1∗2−s1∗ s2 ∗g ;
r o t a t [1℄=− s1 ∗ s2+1∗ 2∗ g ;
r o t a t [2 ℄= g ;
r o t a t [6 ℄= s1 ∗2+1∗ s2 ∗g ;
r o t a t [7 ℄= 2∗ sg ;
r o t a t [8 ℄= s1 ∗ sg ;
r o t a t [3℄=− 1∗ s2−s1∗ 2∗ g ;
r o t a t [4℄=− 1∗ sg ;
r o t a t [5 ℄= s2 ∗ sg ;
f o r ( i n t i s y s t =0; i s y s t <Nsyst ; i s y s t++){
t o r i e n t [ i g r a i n ∗Nsyst+i s y s t ℄= rotate_tensor ( t o r i e n t g [ i s y s t ℄ , r o t a t ) ; }
}
i n l i n e void poly−mori−tanaka : : norm_fra ( ){
double sum=0. ; i n t i g r a i n ;
f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++)sum+=f r a  [ i g r a i n ℄ ;
f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++)f r a  [ i g r a i n ℄/=sum ;}
void poly−mori−tanaka : : al_hh (SMATRIX& hh)
{ i n t i , j ;
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f o r ( i =0; i <12; i++) hh( i , i )=h0 ;
hh (0 , 1 ) =hh (0 , 2 ) =hh (1 , 2 ) =hh (3 , 4 ) =hh (3 , 5 ) =hh (4 , 5 ) =hh (6 , 7 ) =
hh (6 , 8 ) =hh (7 , 8 ) =hh (9 , 10 ) =hh (9 , 11 ) =hh (10 ,11) =h1 ;
hh (0 , 8 ) =hh (0 , 10 ) =hh (1 , 4 ) =hh (1 , 11 ) =hh(2 ,5)= hh (2 , 7 ) =hh (3 , 8 )
=hh (3 , 10 ) =hh (4 , 6 ) =hh (5 , 9 ) =hh (6 , 11 ) =hh (7 , 9 ) =h2 ;
hh (0 , 3 ) = hh (1 , 6 ) = hh (2 , 9 ) = hh (4 , 11 ) = hh (5 , 7 ) =hh (8 , 10 ) =h3 ;
hh (0 , 4 ) =hh (0 , 5 ) =hh (0 , 6 ) =hh (0 , 9 ) = hh (1 , 3 ) =hh (1 , 7 ) =hh (1 , 8 ) =
hh (1 , 9 ) =hh (2 , 3 ) =hh (2 , 6 ) =hh (2 , 10 ) =hh (2 , 11 ) = hh (3 , 7 ) =hh (3 , 11 ) =
hh (4 , 7 ) =hh (4 , 9 ) =hh (4 , 10 ) =hh (5 , 6 ) =hh (5 , 8 ) =hh (5 , 11 ) = hh (6 , 10 ) =
hh (7 , 10 ) = hh (8 , 9 ) = hh (8 , 11 ) = h4 ;
hh (0 , 7 ) =hh (0 , 11 ) =hh (1 , 5 ) =hh (1 , 10 ) =hh (2 , 4 ) =hh (2 , 8 ) =hh (3 , 6 ) =
hh (3 , 9 ) =hh (4 , 8 ) =hh (5 , 10 ) =hh (6 , 9 ) =hh (7 , 11 ) =h5 ;
f o r ( i =12; i<Nsyst ; i++) hh( i , i )=h s e l f  ub ;
f o r ( i =0; i <12; i++) {
f o r ( j =12; j<Nsyst ; j++){
hh ( i , j )=h_ot_ub ;
}
}
f o r ( i =12; i<Nsyst ; i++) {
f o r ( j=i +1; j<Nsyst ; j++){
hh ( i , j )=h_ub_ub ;
}
}
f o r ( i =0; i<Nsyst ; i++) {





A.8.2 Fihier matériaux loi à double homogénéisation, hier
N18-2hom.mat
∗∗∗ behav ior poly_mori_tanaka
∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x
young 185000.00
po i s son 0.300000
∗∗ e l a s t i  i t y_p r e 
young 210000.00
po i s son 0.300000
∗∗ sy s t em_f i l e ota1
∗∗system_number 12
∗∗grain_number 10
∗∗ o r i e n t a t i o n_ f i l e o r i e n t 1
∗∗model_oef
%s e u i l de p l a s t i  i t e
r0_mono 50 .
gamma 0.24
f2 0 . 5
t2 124 . e−9
f3 0 . 0
t3 15 . e−9
add_R0_pre 125 .
%matr ie






b_matrix 4 . 0
%p r e  i p i t e
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de l t a 0 . 2
%matr ie d ' i n t e r a  t i o n
h0 1 .
h1 1 .




h s e l f  ub 1 .
h_ub_ub 0 .
h_ot_ub 0 .
% o r r e  t i o n de l a tangente asymptotique
%Lp 00 .
∗∗  o e f f i  i e n t
masvol 8 . 1 e−9
∗∗∗ re turn
A.8.3 Fihier d'orientations, hier orient1
%ang l e s d ' Euler
219.492190186837 217.35360416442 52.9904288284608 1 .
61.0900600437067 190.266127376617 165.825257091196 1 .
106.178949424858 286.324867497062 275.790894121517 1 .
30.597394896909 337.571966036003 316.066061068606 1 .
268.441495440489 309.553658851979 307.721031260024 1 .
79.2976705255332 341.663767428874 23.2416192671838 1 .
298.769207455664 137.53422528018 72.8135881814906 1 .
197.975531075094 168.291914172912 215.546786331591 1 .
84.5504901669051 169.199392862574 173.765196545608 1 .
308.965239821926 96.1247543455775 82.7310640051638 1 .
A.8.4 Fihier de systèmes, hier ota1
%%−systemes de g l i s sement−%%
%plan %d i r e  t i o n
%h k l u v w
1 . 1 . 1 . −1. 0 . 1 .
1 . 1 . 1 . 0 . −1. 1 .
1 . 1 . 1 . −1. 1 . 0 .
1 . −1. 1 . −1. 0 . 1 .
1 . −1. 1 . 0 . 1 . 1 .
1 . −1. 1 . 1 . 1 . 0 .
−1. 1 . 1 . 0 . −1. 1 .
−1. 1 . 1 . 1 . 1 . 0 .
−1. 1 . 1 . 1 . 0 . 1 .
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1 . 1 . −1. −1. 1 . 0 .
1 . 1 . −1. 1 . 0 . 1 .
1 . 1 . −1. 0 . 1 . 1 .
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A.8.5 Fihier matériaux loi phénoménologique, hier N18-
maro.mat
∗∗∗∗ behav ior gen_evp runge_jaobian
∗∗ e l a s t i  i t y i s o t r o p i 
young 196000.00
po i s son 0.300000
∗∗ po t e n t i a l gen_evp ev
∗  r i t e r i o n mises
∗ f l ow norton
n 11 .
K 10 .00
























∗ kinemati l i n e a r X5
C 1800 .0
∗ i s o t r o p i  non l inea r
R0 fun t i on R0z7p ;
%R0z7p e s t un parametre d e f i n i dans l e f i  h i e r . inp
Q 240 .00
b 4 .00
∗∗  o e f f i  i e n t




A.8.6 Fihier de alul du seuil de plastiité, hier al-
R0.z7p
ARRAY<STRING> input ( )
{
ARRAY<STRING> i ;
i . r e s i z e ( 6 ) ;
i [0 ℄=" f1 " ; i [1 ℄=" f2 " ; i [2 ℄=" f3 " ;
i [3 ℄=" rmoyp1 " ; i [4 ℄=" rmoyp2 " ; i [5 ℄=" rmoyp3 " ;
%l e s donnees d ' en t r e e que ZeBuLoN
%l i t dans l e f i  h i e r de p r e  i p i t a t i o n . i n t e g
return ( i ) ;
}
ARRAY<STRING> output ( )
{
ARRAY<STRING> o ;
o . r e s i z e ( 4 ) ;
o [0 ℄=" z7pmises " ; o [1 ℄=" g3w " ; o [2 ℄=" g4w " ; o [3 ℄=" tai l le_g2_g3_prohe " ;
%l e s donnees de s o r t i e s
re turn ( o ) ;
}
void ompute ( )
{
TENSOR2 pre ip ;
double R0_al ;
double du r  i s s 4 ;
double du r  i s s 3 ;
double dur i s s3w ;
double du r  i s s 3 s  ;
double dur i s s4w ;
double du r  i s s 4 s  ;






double t a i l l e_p ro h e ;
t a i l l e_p ro h e=0;
p r e  ip . r e a s s i gn (6 , in , 0 ) ;
du r  i s s 2=sq r t (3 .14159∗3 .14159∗ pre ip [ 3 ℄ ∗ 0 . 2 4 / ( 4 ∗ 2 . 5 e−9∗3.34)−1)∗0.94
∗(1+ sq r t ( p r e  ip [ 0 ℄ ) / 2 ) ∗ 1 . e−6∗0.415∗2.5 e−9∗3.34
∗ s q r t ( p r e  ip [ 0 ℄ ) / 0 . 2 5 e−9/pre ip [ 3 ℄ ;
%va l eu r de l ' augmentation de  i s s i o n  r i t i q u e r e s o l u e
%provoquee par l e s p r e  i p i t e s s e onda i r e s ,
%as des d i s l o  a t i o n s fortement oup l e e s
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interm =(3.14159∗3.14159∗ pre ip [ 4 ℄ ∗ 0 . 2 4 / ( 4 ∗ 2 . 5 e−9∗3.34)−1);
% interm s e r t a s avo i r s i l e s p r e  i p i t e s t e r t a i r e s sont suf f i samment
% gros pour que l e  a l  u l de l ' inrement de  i s s i o n r e s o l u e
% dans l e as de d i s l o  a t i o n s fortement oup l e e s a i t un sens
i f ( interm >0.) {
% s i interm e s t p o s i t i f on peut  a l  u l e r l ' inrement de  i s s i o n
% re s o l u e du aux p r e  i p i t e s t e r t i a i r e s
% dans l e as ' s ' des d i s l o  a t i o n s fortement oup l e e s
du r  i s s 3 s =sq r t ( interm )∗0.94∗(1+ sq r t ( p r e  ip [ 1 ℄ ) / 2 ) ∗ 1 . e−6
∗0 .415∗2 .5 e−9∗3.34∗ s q r t ( p r e  ip [ 1 ℄ ) / 0 . 2 5 e−9/pre ip [ 4 ℄ ;
% et dans  e l u i 'w ' des d i s l o  a t i o n s f a ib l ement oup l e e s
dur i s s3w=1.e−6∗0.24/(2∗0.25 e−9)∗0.35
∗( s q r t (0 . 24∗ pre ip [ 4 ℄ ∗ pre ip [ 1 ℄ / 2 . 5 e−9)−pre ip [ 1 ℄ ) ∗ 2 . 5 ;
% L ' inrement du aux p r e  i p i t e s t e r t i a i r e s
% e s t l e p lus p e t i t s r e s u l t a t s obtenus
i f ( dur iss3w<du r  i s s 3 s  ){
du r  i s s 3=dur i s s3w ;
g3_w=1; % s i g n i f i e que l e s t e r t i a i r e s sont  i s s a i l l e s
% par des d i s l o  a t i o n s f a ib l ement oup l e e s
}
e l s e {
g3_w=0; % s i g n i f i e que l e s t e r t i a i r e s sont  i s s a i l l e s
% par des d i s l o  a t i o n s fortement oup l e e s
i f ( p r e  ip [ 4 ℄ / p r e  ip [ 3 ℄ >0 .85 ) {
% s i l e s t a i l l e s des p r e  i p i t e s s e  onda i r e s
% et t e r t i a i r e s sont t r e s prohes ,
% on u t i l i s e une add i t i on quadrat ique
% de l a  on t r i bu t i on des t e r t a i r e s e t des s e  onda i r e s
t a i l l e_p ro h e =1;
du r  i s s 3 =0;
fmoy=pre ip [0 ℄+ pre ip [ 1 ℄ ;
tmoy=(pre ip [ 0 ℄ ∗ pre ip [3 ℄+ pre ip [ 1 ℄ ∗ pre ip [ 4 ℄ )
/( fmoy ) ;
du r  i s s 2=sq r t (3 .14159∗3 .14159∗ tmoy∗0 .24
/ (4∗2 .5 e−9∗3.34)−1)∗0.94
∗(1+ sq r t ( fmoy )/2)
∗1 . e−6∗0.415∗2.5 e−9∗3.34
∗ s q r t ( fmoy )/0 . 25 e−9/tmoy ;
}
e l s e {






e l s e {
% s i interm e s t nega t i f , l e s p r e  i p i t e s t e r t i a i r e s sont  i s a i l l e s
% par des d i s l o  a t i o n s f a ib l ement oup l e e s
du r  i s s 3 =1.e−6∗0.24/(2∗0.25 e−9)∗0.3
∗( s q r t (0 . 235∗ pre ip [ 4 ℄ ∗ pre ip [ 1 ℄ / 2 . 5 e−9)−pre ip [ 1 ℄ ) ∗ 2 . 5 ;
}
i f ( dur i s s3 <0) { du r  i s s 3 =0;}
interm =(3.14159∗3.14159∗ pre ip [ 5 ℄ ∗ 0 . 2 4 / ( 4 ∗ 2 . 5 e−9∗3.34)−1);
i f ( interm >0.) {
du r  i s s 4 s =sq r t ( interm )∗0.94∗(1+ sq r t ( p r e  ip [ 2 ℄ ) / 2 ) ∗ 1 . e−6∗0.415
∗2 .5 e−9∗3.34∗ s q r t ( p r e  ip [ 2 ℄ ) / 0 . 2 5 e−9/pre ip [ 5 ℄ ;
dur i s s4w=1.e−6∗0.24/(2∗0.25 e−9)∗0.35
∗( s q r t (0 . 24∗ pre ip [ 5 ℄ ∗ pre ip [ 2 ℄ / 2 . 5 e−9)−pre ip [ 2 ℄ ) ∗ 2 . 5 ;
i f ( dur iss4w<du r  i s s 4 s  ){
du r  i s s 4=dur i s s4w ;
g4_w=1;
}
e l s e {
g4_w=0;
i f ( ( p r e  ip [4℄− pre ip [ 5 ℄ ) / p r e  ip [ 4 ℄ <0 .85 ) {
i f ( ( p r e  ip [3℄− pre ip [ 5 ℄ ) / p r e  ip [ 3 ℄ <0 .85 ) {
du r  i s s 4 =0;
du r  i s s 3 =0;
du r  i s s 2=sq r t ( ( d u r  i s s 4 s  ∗ du r  i s s 4 s  )
+( du r  i s s 3 ∗ du r  i s s 3 )
+( du r  i s s 2 ∗ du r  i s s 2 ) ) ;
}
e l s e {
du r  i s s 4 =0;
du r  i s s 3=sq r t ( ( d u r  i s s 4 s  ∗ du r  i s s 4 s  )
+( du r  i s s 3 ∗ du r  i s s 3 ) ) ;
}
}
e l s e {




e l s e {
du r  i s s 4 =1.e−6∗0.24/(2∗0.25 e−9)∗0.3
∗( s q r t (0 . 235∗ pre ip [ 5 ℄ ∗ pre ip [ 2 ℄ / 2 . 5 e−9)−pre ip [ 2 ℄ ) ∗ 2 . 5 ;
}
i f ( dur i s s4 <0) { du r  i s s 4 =0;}
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R0_al=2∗(85.+ du r  i s s 4+du r  i s s 2+du r  i s s 3 ) ;
% l e s e u i l de p l a s t i  i t e marosopique e s t l e double de l a  i s s i o n
% re s o l u e . E l l e se  a l  u l e par add i t i on de toute s l e s  on t r i bu t i on s
% 85 MPa e s t l a va l eu r de l a  i s s i o n r e s o l u e de l a matr ie v i e r g e
% de p r e  i p i t e s
out . r e s i z e ( 4 ) ;
out [0 ℄=R0_al ;
out [1 ℄=g3_w ;
out [2 ℄=g4_w ;
out [3 ℄= ta i l l e_p ro h e ;
}




∗∗open p r e  i p i t a t i on_d i s qu e
∗∗∗ l oa l_post_proess ing
∗∗ f i l e i n t e g
∗∗ e l s e t ALL_ELEMENT
∗∗output_number 382
∗∗ proe s s z7p
a l−R0 . z7p
∗∗∗∗ re turn
A.8.8 Fihier de lanement du alul méanique, hier mea.inp
∗∗∗∗  a l  u l
%∗∗∗∗ r e s t a r t
∗∗∗mesh
∗∗ f i l e d i sque . g eo f
∗∗∗parameter
∗∗ f i l e R0z7p
∗ ip
∗ r e _s i z e 26028
0 . 0 f i l e post5_R0 . i n t e g 1
45000.0 f i l e post5_R0 . i n t e g 1
% R0z7p e s t lu dans l a premiere donnee du f i  h i e r post5_R0 . i n t e g
% i  i , i l ne va r i e pas dans l e temps
∗∗∗ l i n e a r_so l v e r f r o n t a l %sparse_dspak
∗∗∗ r e s o l u t i o n newton
∗∗ automati_time evum 0.00002 ev i33 0.00001 g l oba l 4




∗ d ive rgene 2 . 20
∗ s e  u r i t y 1 . 2
∗∗ sequene
∗ time 1 .0
∗ inrement 6
∗ i t e r a t i o n 10
∗ r a t i o 0 .0001
∗ a lgor i thm p1p2p3
∗∗  y  l e s 101
∗dtime 45 .0 45 .0
∗ inrement 20
∗ i t e r a t i o n 10
∗ r a t i o 0 .0001
∗ a lgor i thm p1p2p3
%
%∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗
∗∗∗ t ab l e
∗∗name premieremontee
∗ time 0 .0 1 . 0
∗ value 0 . 0 1 . 0
%
%∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗
∗∗ y  l e monyle 1 . 0 450001.5
∗ time 0 .0 45 .0 90 .0
∗ value 1 . 0 8 . 5 1 . 0
% ZeBuLoN f a i t de l u i meme une i n t e r p o l a t i o n l i n e a i r e
% ent r e l e s va l eu r s donnees .
% 1 .0  ' e s t pour avo i r l e temps de d e f i n i r l a montee au regime mini
% 450001.5 e s t l e temps maximum a l ' a r r e t du y l age
% i l f au t mettre une va l eu r supe r i e u r e ou ega l e





Orig U2 0 .0
∗∗  e n t r i f u g a l
ALL_ELEMENT (0 . 0 0 . 0 ) d2 524 .3 premieremontee monyle
% (0 . 0 0 . 0 ) EST UN POINT PAR OU PASSE L 'AXE DE ROTATION, ICI L 'ORIGINE.
% d2 e s t l a d i r e  t i o n de l ' axe de ro ta t i on , d2 o b l i g a t o i r e en
% axisymetr ique .
% 524 .3 e s t omega (5000 t r /min ) v i t e s s e de r o t a t i on en rad ian par seonde
% (524 .3 rad / se ) puisque l e temps e s t en seondes .
% premieremontee et monyle sont des noms de t ab l e s pour l ' evo lu t i on
% tempore l l e .
% Le programme mu l t i p l i e en su i t e omega par monyle
% pour onna i t r e l a v i t e s s e de r o t a t i on au temps t .
% Lorsque l ' on u t i l i s e  e n t r i f u g a l i l ne f au t pas o ub l i e r
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% de d e f i n i r ro dans l e f i  h i e r . mat
% et ave l a bonne un i t e
%( on s i s t an  e ave l a v i t e s s e de r o t a t i on et l e s un i t e s de longueurs ) .
%
%∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗
∗∗∗mate r i a l
∗ f i l e N18−maro .mat




s i g11 eto11 ev i11 s i g22 eto22 ev i22 s i g33 eto33 ev i33
s i g12 eto12 ev i12 evgeq evum
∗∗ f r equeny
∗ y  l e 1
∗ y  l e 2
∗ y  l e 3
∗ y  l e 4
∗ y  l e 10
∗ y  l e 100
∗ y  l e 500
∗ y  l e 1000
∗∗∗∗ re turn
∗∗∗∗ post_proess ing
∗∗∗ l oa l_post_proess ing
∗∗ f i l e i n t e g
∗∗ e l s e t ALL_ELEMENT
∗∗output_number 240−287
∗∗mat e r i a l_ f i l e N18 . f a t
∗∗ proe s s  y  l e
∗ per iod 90 .0
∗ proe s s mises max 2
∗ proe s s t r a  e average 2
∗ proe s s range 2
∗ proe s s range 3
∗ proe s s swt 2
∗∗∗ g loba l_post_proess ing
∗∗ f i l e i n t e g
∗∗ e l s e t ALL_ELEMENT
∗∗ proe s s min
∗ l i s t_va r Nf_y
∗ l o  a l i z a t i o n
∗∗ proe s s max
∗ l i s t_va r Dsig_y Devi_y s i g i i_y  sig_swt_y
∗ l o  a l i z a t i o n
∗∗∗ l oa l_post_proess ing
305
Annexe A. Annexes
∗∗ proe s s fun t i on
∗output logNf
∗ expre s s i on l og (Nf_y ) ;
∗∗∗∗ re turn
∗∗∗∗ post_proess ing
∗∗ proe s s mises
∗var s i g
∗∗ proe s s t r a  e
∗var s i g
∗∗ proe s s range
∗var ev i
∗ f a  t o r 0 .666
∗∗ proe s s swt
∗var s i g
∗ expre s s i on manson
∗ p l a s t i _ s t r a i n ev i
∗∗∗∗ re turn
∗∗∗∗ post_proess ing
∗∗ proe s s range
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INSTITUT DES SCIENCES ET TECHNOLOGIES
Expérimentation numérique pour l’aide à la spécification de la microstructure
et des propriétés mécaniques d’un superalliage base Ni pour des applications
moteurs
Résumé : Une boucle de calcul permettant d’optimiser le traitement thermique vis-à-vis de la du-
rée de vie en fatigue d’un disque de turbine haute pression en superalliage à base de nickel N18
a été construite. Cette boucle comporte trois calculs par éléments finis et un post-processing de la
durée de vie. Le premier calcul est un calcul de thermique qui permet de déterminer l’évolution de
la température au cours du traitement thermique en tout point du disque. Le second est un calcul de
microstructure qui donne les paramètres microstructuraux, c’est-à-dire le rayon équivalent et la frac-
tion volumique des différentes populations de précipités, en fonction de l’évolution de la température
simulée lors du premier calcul. Le troisième calcul consiste à obtenir la réponse mécanique du disque
à la sollicitation qu’il subit en service, le comportement en chaque point de Gauss étant dépendant
des paramètres microstructuraux résultant du traitement thermique. Afin de construire cette boucle,
un modèle de précipitation a été implémenté dans le code ZeBuLoN et calibré pour le N18 présentant
une microstructure à gros grains. De plus, l’influence de la microstructure fine sur le comportement et
la résistance en fatigue a été étudiée au moyen d’essais mécaniques spécifiques conduits à 450°C.
Ces essais ont montré que la microstructure intragranulaire n’a a priori pas d’influence sur la fonction
de durée de vie développée pour les superalliages pour disque. Mais elle a par contre une influence
très importante sur la limite d’élasticité du matériau, qui a elle-même une influence directe sur la
contrainte moyenne au cycle stabilisé. Et la contrainte moyenne est l’un des paramètres clés gou-
vernant la résistance en fatigue du matériau. Un modèle multiéchelle a par ailleurs été construit afin
de mieux comprendre le rôle de la microstructure fine sur le comportement en fatigue. La boucle
d’optimisation intègre un modèle phénoménologique et montre qu’un refroidissement lent du disque
après le traitement de mise en solution, conduit à une limite d’élasticité plus basse au point critique
du disque et permet d’allonger la durée de vie. Cependant, la tenue à l’éclatement constitue aussi un
critère dimensionnant du disque et requiert quant à elle une bonne résistance mécanique du matériau.
Mots clés : superalliage, optimisation, fatigue, traitement thermique, microstructure, précipitation,
polycristal, analyse multiéchelle
Numerical experiment to help to the specification of the microstructure and
the mechanical properties of an Ni-based superalloy for engine applications
Abstract: A computation loop allowing the optimization of the thermal treatment in relation to the
fatigue life of a Ni-base superalloy N18 turbine disc was built. This loop is constituted of three finite
element calculations and one post-processing for the fatigue life. The first calculation is a thermal
calculation which allows the determination of the temperature evolution on each point of the disc. The
second one is a calculation of the precipitation, which gives the microstructural parameters, i.e. the
volume fraction and the size of the different populations of precipitates. The third one is the calculation
of the mechanical response of the disc to the service loading. The behavior in each Gauss point is
a function of the microstructural parameters deduced from the second calculation. To build this loop,
a model of precipitation was implemented in ZeBuLoN code and recalibrated for coarse grained mi-
crostructure N18. Moreover the influence of the intragranular microstructure on the fatigue behavior
was studied through specific mechanical tests performed at 450°C. This study showed the fatigue life
function developed for disc superalloys is a priori no dependent from the intragranular microstructure.
But it has a very strong influence on the yield stress, which has a direct impact on the mean stress
at the stabilized cycle. And the mean stress is one of the key parameters for the fatigue resistance of
the material. A multiscale model was built to account for the role of the fine microstructure on the fa-
tigue behavior. The optimization loop is built with a phenomenological model and shows that a slower
cooling, leading to a lower yield stress at the critical point of the disk allows to enhance the fatigue
life. Meanwhile, the bursting resistance also constitutes a major criterion for the design of the disk and
requires a high mechanical resistance of the superalloy.
Keywords: Superalloy, optimization, fatigue, thermal treatment, microstructure, polycristal, multi-
scale analysis
